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Li-Ionen-Batterien sind die derzeitig leistungsfähigsten Sekundär-Batterien (Akku-
mulatoren) und daher in portablen, elektronischen Geräten Stand der Technik. Der
Einsatz in Elektro- bzw. Hybrid-Kraftfahrzeugen und für die Zwischenspeicherung
regenerativ erzeugter Energie ist Gegenstand intensiver Forschungsarbeit.
Li-Ionen-Batterien zeichnen sich besonders durch ihre hohe Energiedichte aus.
Diese ist in hohem Maße von der spezifischen Kapazität (spezifischen Ladung) der
Elektrodenmaterialien abhängig. Dabei liegt derzeit der Forschungsschwerpunkt ver-
stärkt bei Kathodenmaterialien, da hier deutlich geringere spezifische Kapazitäten
erreicht werden als auf Seiten der Anode. Jedoch tragen verbesserte Anodenmate-
rialien ebenso zur Gesamtkapazität einer Li-Ionen-Batterie bei und stehen daher
weiterhin im Interesse der Forschung.
Li ist für den Einsatz als Anodenmaterial sehr gut geeignet, da es besonders leicht
ist und außerdem mit -3,05V das niedrigste Standardpotential E°/ SHE (Standard-
wasserstoffelektrode) der elektrochemischen Spannungsreihe aufweist, wodurch hohe
Zellspannungen möglich sind. Reine Li-Metall-Anoden werden jedoch aufgrund ihrer
hohen Explosionsgefahr im Allgemeinen nicht verwendet.
In konventionellen Li-Ionen-Batterien werden üblicherweise Graphit als Anode
und Lithium-Kobalt-Oxid als Kathode eingesetzt. Beide Materialien sind schichtar-
tig aufgebaut und können mit Li-Ionen be- und entladen werden. Sie sind durch einen
Separator voneinander getrennt. Als Elektrolyt haben sich wasserfreie Lithiumsalze
in organischen Lösungsmitteln bewährt. Durch die relativ niedrige maximale Lade-
rate von 3C (C - charge; 1C entspricht einer Ladezeit von 1 h; 3C entspricht einer
Ladezeit von 20min.) sind Graphitanoden für die Anwendung in Kraftfahrzeugen
nicht optimal. Ein weiterer Nachteil ist das Auftreten von Li-Plattierungen (Ablage-
rungsschichten), die die weitere Lithiierung der Elektrode verhindern und über dies
hinaus das zum Kurzschluss führende Wachstum von Li-Dendriten (Verästelungen)
fördern [1]. Die maximale spezifische Kapazität von 372Ah/kg entsprechend der
Grenzzusammensetzung LiC6 [2] ist ein weiterer limitierender Faktor der Graphit-
anoden. Aus diesem Grund ist es von besonderem Interesse, neue Materialien mit
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Tab. 1.1: Vergleich elektrochemisch gebildeter Li-Legierungen [5].
Ausgangselement Si Sn Sb Al Mg Bi




3862 4200 994 660 993 3350 385
Volumenänderung
[%]
- 320 260 200 98 100 215
Potential gegen
Li+/Li [V]
0 0,4 0,6 0,9 0,3 0,1 0,8
höheren spezifischen Kapazitäten zu untersuchen und somit den Einsatz von Elektro-
bzw. Hybridantrieben sowohl sicherheitstechnisch als auch ökonomisch realisierbar
zu machen.
Theoretisch stellen Li bzw. (intermetallische) Li-Verbindungen vielversprechende,
alternative Anodenmaterialien dar, da sie mit 3861Ah/kg für metallisches Li bzw.
993Ah/kg für die kristalline Phase LiAl, eine wesentlich größere spezifische Kapa-
zität aufweisen als Graphit [3]. Gegenüber dem extrem reaktiven Li bieten inter-
metallische Li-Verbindungen den Vorteil einer hohen thermischen und chemischen
Stabilität.
Bereits 1971 wurde gezeigt, dass Li in Systemen mit organischen Elektrolyten mit
zahlreichen Elementen (z.B. Al, Si, Ge, Sn, Pb) intermetallische Phasen bilden kann
[4]. Diese zeichnen sich durch hohe spezifische Kapazitäten, bedingt durch den hohen
Li-Anteil in den Phasen (z.B. LiAl, Li22Si4), und kleine Spannungen gegen Li+aus
(Tab. 1.1).
Viele Elemente kommen aber aufgrund ihrer großen molaren Masse oder ihrer
Toxizität für eine Batterieanwendung nicht in Frage. Als alternative Anodenmate-
rialien werden deshalb hauptsächlich Si, Al, Sn oder Sb bzw. Verbindungen, die diese
Elemente enthalten, diskutiert. In einem 1999 verfassten Review stellen Winter et al.
die theoretischen Potentiale, spezifischen Kapazitäten und Ladungsdichten verschie-
dener Li-Verbindungen einander gegenüber [6]. Daraus wird deutlich, dass besonders
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Verbindungen wie Li22Si5, LiAl und Li22Sn5 gegenüber LiC6 Vorteile bezüglich der
erreichbaren Kapazität bieten. Allerdings haben diese Verbindungen auch einen be-
deutenden Nachteil. Bei der Ein- und Auslagerung von Li während der Lade- und
Entladevorgänge kommt es durch Phasenumwandlungen zu enormen Volumenände-
rungen von 100-300% (Abb. 1.1) [5, 6]. Durch die Sprödigkeit der entstehenden inter-
metallischen Li-Phasen zerbrechen die Partikel des Elektrodenmaterials, wodurch es
zum Kontaktverlust und damit zum Abfall der spezifischen Kapazität kommt. Die-
se Deaktivierung von kristallinen Li-Legierungen, wie z.B. LiAl, tritt hauptsächlich
während der ersten fünf Lade-Entladezyklen auf [7]. Um die Volumenänderungen
intermetallischer Li-Phasen zu kompensieren und somit die Zyklenstabilität zu ver-
bessern, wurden verschiedene Ansätze untersucht. Beispielsweise ist das Reduzieren
der Partikelgröße unter die kritische Bruchgröße aufgrund der geringen Verformungs-
möglichkeit nanoskaliger Partikel ein etablierter Ansatz [8]. Zur Verbesserung der
elektrischen Leitfähigkeit werden Si-C Komposite verwendet oder Si-Partikel mit gut
leitenden Materialien beschichtet, zum Beispiel zweiphasigem Co/Co3O4 [9]. Versu-
che, die Volumenänderungen durch das Einbringen poröser Oxide (z.B. SiOx oder
ZrO2) aufzunehmen, schienen zunächst Erfolg versprechend, führten aber durch die
Zersetzung dieser Oxide in Si bzw. Zr und Li2O zu langfristig schlechteren elektro-
chemischen Eigenschaften [10].
Abb. 1.1: Volumen von Anodenmaterialien vor und nach der Einlagerung von Li
nach Winter et al. [11].
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Abb. 1.2: Schematische Veranschaulichung der Volumenänderung im kristallinen
bzw. amorphen Fall.
Ziel der hier vorgestellten Arbeit ist es, die beschriebenen Volumenänderungen
durch den Einsatz eines amorphen metallischen Anodenmaterials weitestgehend zu
vermeiden. Im amorphen Zustand besitzen die Atome keine Fernordnung, d.h. kei-
ne Kristallstruktur. Ist es möglich, Li-Ionen in ein amorphes Anodenmaterial ein-
bzw. auszulagern, kommt es dabei voraussichtlich nicht zu einer derart extremen Vo-
lumenänderung wie in kristallinen Strukturen, da im amorphen Zustand durch die
fehlende kristalline Fernordnung keine Phasenumwandlung stattfindet. Eine Defunk-
tionalisierung durch Kontaktverlust im Aktivmaterial der Elektrode könnte daher
verhindert bzw. minimiert werden (Abb. 1.2).
Amorphe Si- und Sn-basierte Anodenmaterialien sind bereits umfassend unter-
sucht worden [12, 13]. Zwei Batterie-Prototypen wurden diesbezüglich entwickelt:
1. die Stalion von Fujifilm Celltech [9, 14] mit einer SnOx-basierten Kompo-
sitanode, die nicht kommerzialisiert wurde; 2. die Nexelion von Sony, die kurze
Zeit nach ihrer Kommerzialisierung 2005 aufgrund ihrer geringen Zyklenstabilität
wieder vom Markt genommen wurde [10, 15].
Amorphe Al-Elektroden wurden bisher nur als Verbindungen und fast nur in Form
von Schichten, wie beispielsweise Si-Al-Sn, Si-Al-Mn und Al-M (M = Cr, Fe, Mn, Ni),
erforscht [16, 17, 18]. Erwähnenswert ist, dass die Speicherfähigkeit in teilkristalli-
nen Bereichen insgesamt amorpher Schichten rapide abfällt. Si-Al-Mn wurde auch in
Form rasch erstarrter Bänder der Zusammensetzung Al60−xSi40Mnx (x = 0-10 at.%)
untersucht [19]. Es handelt sich dabei um eine gesättigte feste Lösung aus Si und
Mn in kristallinem, kubisch-flächenzentrierten Al mit stabilem Zyklierungsverhalten.
Chen et al. zyklierten eine amorphe Al19Si81 Dünnschichtanode, deren Diffusionsko-
effizient für Li-Ionen deutlich über dem einer reinen Si-Schicht liegt [20]. Das Al-Si
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System wurde als Probenserie Al1−xSix (0<x<1) untersucht [18]. Ab einem atoma-
ren Anteil von 50% Si kann die Schicht amorph hergestellt werden, wobei Al0,25Si0,75
und Al0,20Si0,80 als vielversprechende Zusammensetzungen hervorgehoben werden.
Eine teilamorphe Pulver-Elektrode wurde einzig von Park et al. vorgestellt. Es
handelt sich dabei um ein Nanokomposit aus kristallinem Sb, amorphem Al4C3 und
amorphem C, das eine Kapazität von 520 Ah/kg über 200 Zyklen zeigte [21]. Es
bleibt anzumerken, dass die Herstellung von Schichtanoden aufgrund des geringen
Elektrodenvolumens und der damit verbundenen geringen absoluten Kapazität für
den großtechnischen Einsatz relativ aufwendig ist. Pulveranoden sind im Gegen-
satz dazu verhältnismäßig einfach als Volumenmaterial für die Herstellung größerer
Mengen skalierbar.
Im Falle der vorliegenden Arbeit ist die Frage nach der Amorphisierbarkeit von
Kompaktmaterial von großem Interesse. Kristallines Si hat zwar theoretisch eine
höhere, spezifische Kapazität (4008Ah/kg für Li22Si5) als Al (993Ah/kg für LiAl,
1490Ah/kg für Li3Al2 bzw. 2235Ah/kg für Li9Al4), lässt sich aber als kompakte Si-
basierte Legierung (mehr als 80 at.%) nicht amorph herstellen. Im Gegensatz dazu
ist die Herstellung amorpher Al-Legierungen über die Methode der Rascherstarrung
(z.B. Schmelzspinnen) intensiv erforscht. Aufgrund der dargelegten Randbedingun-
gen wurde Al als Basiselement gewählt, um den zugrunde liegenden Mechanismus
der Lithiierung von amorphen metallischen Verbindungen zu untersuchen. Da es
nicht möglich ist, Al im elementaren Zustand amorph herzustellen, ist die Zugabe
von Legierungselementen notwendig, welche die Kristallisation durch ihren stark ab-
weichenden Atomradius verhindern. Legierungen im Bereich der nominellen Zusam-
mensetzungen Al86Ni8La6 and Al86Ni8Y6 sind intensiv erforscht, was die Herstellung
mittels Rascherstarrung betrifft [22, 23]. Die beiden Elemente La und Y wurden im
Hinblick auf die unterschiedlichen, sich während der Kristallisation bildenden Pha-
sen gewählt. Yttrium hat den Vorteil, Sauerstoffkontaminierungen leichter zu binden
[24].
Im ersten Teil der vorliegenden Dissertation (Kapitel 2) werden zunächst Grund-
lagen erläutert, die als Einführung in die allgemeine Thematik der Li-Ionen Batteri-
en dienen, sowie verschiedene Anodenmaterialen vorgestellt. Desweiteren wird eine
knappe Einführung bezüglich der Zustände im Festkörper vorgenommen.
Der zweite Teil der Arbeit (Kapitel 3) widmet sich der Beschreibung der experi-
mentellen Vorgehensweise und der dabei verwendeten Parameter.
Die entsprechenden Experimente, die Auswertung und die Diskussion der Resulta-
te sind im dritten Teil der Arbeit (Kapitel 4) dokumentiert. Dabei werden zunächst
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die Experimente beschrieben, die mit bereits vorliegenden, teilweise amorphen Le-
gierungspulvern vorgenommen wurden. Im Folgenden behandelt die Arbeit die eige-
ne Herstellung konventioneller, amorpher Bänder (Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6) mit-
tels Schmelzspinnen und deren strukturelle sowie elektrochemische Untersuchung.
Aus den hieraus hervorgegangenen Überlegungen entstand die Entwicklung einer
neuartigen, Li-haltigen Legierung (Al43Li43Y6Ni8), die über einen Hochenergiemahl-
prozess amorphisiert wurde. Diese konnte deutlich besser als die konventionellen,
Li-freien Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 lithiiert werden. Mit der Absicht,
die Legierungen um die Masse der elektrochemisch nicht aktiven Komponenten,
d.h. die zugesetzten Elemente, zu reduzieren, wurden außerdem binäre Legierungen
(Al-Li) hergestellt, die jedoch nicht vollständig amorphisiert werden konnten. Um
den positiven Einfluss von abrasiven Fe-Partikeln einzubringen, wurden die Aus-
gangslegierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 modifiziert. Die daraus hervorgehenden
Legierungen Al86Y6Fe8, Al86La6Fe8, Al86Y6Fe4Ni4 und Al86La6Fe4Ni4 konnten eben-
so wie Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 nur sehr wenig lithiiert werden. Den Abschluss
des Experimentalteils bildet die Untersuchung von weiteren neuartigen, Li- und Fe-
enthaltenden Legierungen (Al34Li43Fe13Si10 und Al39Li43Fe13Si5), die wiederum über
einen Hochenergiemahlprozess amorphisiert werden konnten und ähnliche elektro-
chemische Eigenschaften wie Al43Li43Y6Ni8 zeigten.
Im vierten und letzten Teil (Kapitel 5) werden die Ergebnisse der vorliegenden




2.1 Energiespeichersysteme im Überblick
Durch Energieträger wie Kohle, Erdöl, Erdgas und Uran ist Energie in chemischer
bzw. physikalischer Form gespeichert und kann relativ einfach über große Strecken
transportiert werden. Auch der Zeitpunkt des Verbrauchs ist frei wählbar. Mit der
zunehmenden Nutzung regenerativer Energien treten Probleme auf, die bei den kon-
ventionellen Energieträgern keine große Rolle spielen. Die Menge an elektrischer
Energie, die durch einen Windgenerator oder eine Photovoltaikanlage gewonnen
wird, unterliegt tages- und jahreszeitlich bedingten, starken Schwankungen. Auch
der Transport elektrischer Energie über große Entfernungen ist problematisch, da
in Wechselstrom-Fernleitungen große Verluste auftreten. Erst die Speicherung von
Energie macht es möglich, diese zu einem frei wählbaren Zeitpunkt zu nutzen bzw.
sie verlustarm zu transportieren. Elektrische Energie lässt sich nur bedingt als sol-
che speichern, beispielsweise in Kondensatoren oder supraleitenden, magnetischen
Energiespeichern. Im Allgemeinen wird elektrische Energie in umgewandelter Form
thermisch (Fernwärmespeicher), chemisch (Primär- bzw. Sekundärbatterie) oder me-
chanisch (Pumpspeicherkraftwerk, Schwungrad) gespeichert. Die bei der Energieum-
wandlung auftretenden Verluste sind dabei ebenfalls zu berücksichtigen.
In Abbildung 2.1 sind verschiedene Energiespeicher bezüglich ihrer Leistungs- und
Energiedichte im Überblick dargestellt. Brennstoffe, wie z.B. Benzin, weisen einen
bedeutend größeren Energieinhalt als die verschiedenen Batterietypen auf. Es ist
jedoch aufgrund der gegenwärtigen Umweltprobleme und der begrenzten Vorkom-
men fossiler Energieträger wünschenswert, die Energiegewinnung aus erneuerbaren
Quellen, wie Wind und Sonne, zu erweitern. Die Energiespeicherung durch Batterien
spielt dabei eine große Rolle, um Erzeugungs- und Verbraucherspitzen entsprechend
zu puffern.
In Tabelle 2.1 sind die Eigenschaften allgemein verwendeter Akkumulatoren ein-
ander gegenüber gestellt. Eine Laderate von 1C entspricht dabei einer Ladezeit
von 1 h bis die Batterie komplett geladen ist; 0,5C entspricht 2 h. Nickel-Kadmium-
7
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Abb. 2.1: Ragone-Diagramm der Leistungs- und Energiedichte verschiedener Ener-
giespeicher im Überblick [25]
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1,25 1,25 2 3,6 1,5
Max. Laderate 20C 5C 5C >2C 0,5C
Typische Kosten
[€/kWh] 300-600 300-500 100-300 300-1000 5
Kommerziell
verwendet seit 1950 1990 1888 1991 1992
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Akkumulatoren dürfen wegen des toxischen Schwermetalls Kadmium seit 2009 nur
noch in Ausnahmefällen eingesetzt werden. Sie sind daher weitestgehend durch Ni-
Metallhydrid-Akkumulatoren ersetzt worden, die über dies hinaus auch eine hö-
here Energiedichte aufweisen. Die Blei-Säure-Batterie, bekannt als Kraftfahrzeug-
Starterbatterie, ist nach wie vor durch ihre relativ geringen Kosten attraktiv.
Die Besonderheit der Li-Ionen-Batterie besteht darin, gleichzeitig hohe Energie-
und Leistungsdichten aufzuweisen, d.h. relativ schnell relativ viel Energie zur Verfü-
gung stellen zu können. Zudem weisen Li-Ionen-Batterien im Gegensatz zu Ni-Cd-
und Ni-MH-Akkumulatoren keinen Memory-Effekt auf; d.h. sie können ohne Kapa-
zitätsverlust teilentladen werden. Wie für Energiespeicher im Allgemeinen gilt auch
für die Klasse der Li-Ionen-Batterien, dass kein Batterie-Typ allen Anforderungen
gleichermaßen gerecht wird. Je nach Einsatzgebiet (z.B. Langzeit- oder Hochstrom-
betrieb), müssen die materialabhängigen Eigenschaften optimiert werden. Dabei
handelt es sich fast immer um einen Kompromiss, da die eigenschaftsverbessern-
de Änderung einer Komponente meist die Verschlechterung einer anderen nach sich
zieht. Beispielsweise kann durch sehr große Elektrodenoberflächen in gewickelten
Dünnschichtelektroden eine sehr hohe Leistungsdichte erzielt werden; aufgrund die-
ser Bauweise sind jedoch auch mehr Stromableiter notwendig, die durch ihre Masse
eine Verringerung der Energiedichte nach sich ziehen [vgl. 31].
2.2 Anforderungen an Li-Ionen-Batterien und
deren Anwendungen
Li-Ionen-Batterien bieten aufgrund der Kombination von hoher Energie- und Leis-
tungsdichte eine Vielzahl an möglichen Einsatzgebieten. Dabei existieren jedoch
noch eine Reihe weiterer Anforderungen an andere, spezielle Eigenschaften. Die
spezifische Kapazität (spezifische Ladung) stellt eine Kombination der Material-
eigenschaften der beiden Elektroden dar und sollte so groß wie möglich sein; ebenso
die zyklische und kalendarische Lebensdauer, die alle Batteriekomponenten betrifft.
Desweiteren sind Eigenschaften, wie Ladestromrate, Leitfähigkeit und Selbstentla-
dung zu nennen. Auch Sicherheitsaspekte, wie Entflammbarkeit, Überladung und
Kurzschlüsse, sind zu bedenken. Gemäß dem erstarkenden Interesse, mit den Res-
sourcen der Erde schonend umzugehen, werden zunehmend Materialien erforscht,
die zwar möglicherweise nicht die besten elektrochemischen Eigenschaften besitzen,
jedoch umweltverträglich gewinn- und wiederverwertbar sowie nicht toxisch sind.
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Nicht zuletzt spielen die Kosten der Gewinnung und Verarbeitung dieser Materiali-
en eine überaus wichtige Rolle.
Die Anwendungsmöglichkeiten der Li-Ionen-Batterie lassen sich grundsätzlich in vier
Kategorien einteilen. In portablen, elektronischen Geräten des täglichen Bedarfs, wie
z.B. in Laptops, Handys und Kameras, wurden Li-Ionen-Batterien bereits 1990 durch
Sony in den Markt eingeführt und sind heutzutage Stand der Technik. Es handelt
sich hierbei um typische Batteriegrößen von ca. 0,001-0,1 kWh. Als wichtigste Ei-
genschaft kommt hierbei die hohe Leistungsdichte zum Tragen, da ein Akkumulator
in derartigen Geräten möglichst klein und leicht sein sollte.
Ein weiteres, großes Anwendungsgebiet, welches vor allem in den letzten Jahren be-
deutende Innovationen hervorgebracht hat, ist die Automobilindustrie. Nahezu alle
Anbieter haben während der letzten Dekade in die Entwicklung von Elektro- bzw.
Hybridmotoren und entsprechender Batterien, vornehmlich auf Li-Ionen-Technologie
beruhend, investiert. Die Batteriegröße liegt hier bei 1-100 kWh [32]. Bedeutende
Markteinführungen fanden 2010/11 vor allem durch Toyota, Audi, Bmw und
Gm statt [33, 34]. Wichtige Anforderungen sind neben der Leistungsdichte auch die
Energiedichte, die beim Beschleunigen und Bremsen zum Tragen kommt, Ladezeit,
Sicherheit sowie die zyklische und kalendarische Lebensdauer. Batterien, deren Grö-
ße zwischen den erstgenannten Anwendungsgebieten liegt (0,1-1 kWh), werden in
Elektrowerkzeugen und -fahrrädern verbaut [35].
Die zur Zeit noch am wenigsten entwickelte Anwendung betrifft die stationäre Spei-
cherung von Energie. Eine Weiterentwicklung ist auf diesem Gebiet sehr wichtig, da
durch den zunehmenden Aufbau von Solar- und Windparks Energie nicht kontinu-
ierlich, sondern nur mit örtlichen und zeitlichen Differenzen zwischen Erzeugung und
Nutzung gewonnen werden kann. Um Energie jedoch bedarfsgerecht zur Verfügung
stellen zu können, muss diese effizient gespeichert werden. Dies betrifft sowohl klei-
ne Anlagen für Solarenergie in netzfernen Regionen oder Haushalten als auch große
Speicheranlagen in Solar- und Windparks. Hierbei handelt es sich um Batteriegrößen
von 100-10000 kWh [35]. Die hierbei am meisten hervortretende Eigenschaft ist der
hohe Wirkungsgrad chemisch gespeicherter Energie in Kombination mit umwelt-




2.3 Aufbau und Funktionsweise einer
Li-Ionen-Batterie
Li-Ionen-Batterien sind galvanische Zellen und können die in ihnen gespeicherte,
chemische Energie beim Entladen direkt in elektrische Energie umwandeln. Es han-
delt sich dabei um wiederaufladbare Zellen (Sekundärzellen bzw. Akkumulatoren),
da die elektrochemische Entladereaktion weitgehend reversibel ist. Sie beinhalten
zwei Elektroden, die durch einen Separator räumlich voneinander getrennt sind, und
einen Elektrolyten. Der Separator besteht meist aus keramischem Material und ist
für Ionen durchlässig, für Elektronen jedoch nicht. Beide Elektroden bestehen aus
schichtartig aufgebauten Materialien, die in der Lage sind, Li-Ionen wechselseitig
zwischen ihren Schichten ein- und auszulagern. Dieser Vorgang wird als Interkala-
tion bezeichnet. Die Kathode enthält meist Li-Übergangsmetalloxide, wie LiCoO2,
LiNiO2 oder LiMn2O4. Das Aktivmaterial der Anode einer derzeit gebräuchlichen
Li-Ionen-Batterie besteht aus Graphit (Abb. 2.2).
Als Elektrolytlösung werden aprotische (H kovalent an C gebunden) Lösungsmittel
wie Ethylencarbonat, Dimethylcarbonat oder Diethylcarbonat eingesetzt, in denen
Lithiumsalze (z.B. LiPF6 oder LiBF4) gelöst sind [36]. Alle Komponenten müssen
wasserfrei (Gehalt an H2O < 20 ppm) sein, da Li mit Wasser stark reagiert und
dabei Wasserstoff freisetzt, was zur Explosionsgefahr führt [37].
Die Elektroden beinhalten die sogenannten Aktivmassen der Batterie. Bei der
Entladung wird die darin gespeicherte chemische Energie in elektrische Energie um-
gewandelt. Dabei laufen zwei räumlich getrennte, aber miteinander wechselwirkende
Elektrodenreaktionen ab. Als Anode wird diejenige Elektrode bezeichnet, die im Ver-
gleich zu der anderen Elektrode das niedrigere Redoxpotential aufweist. Per Kon-
vention werden die Elektroden nach ihrem Status beim Entladevorgang benannt,
d.h. die negative Elektrode wird als Anode, die positive als Kathode bezeichnet.
Bei der Entladung findet an der Anode eine Oxidation statt, bei der Elektronen
und Li-Ionen entstehen. Im Inneren der Batterie werden die Li-Ionen durch den
Elektrolyt transportiert, während die Elektronen ausgleichend über den äußeren
Stromkreis fließen. Die dabei ablaufenden Elektrodenreaktionen sind in Abbildung
2.2 dargestellt. Die Menge der abgegebenen bzw. aufgenommenen Elektronen pro
Volumen- bzw. Masseeinheit kennzeichnet die Speicherfähigkeit des Aktivmaterials
der Elektrode und wird als Ladungsdichte (in Ah/cm3) bzw. spezifische Ladung (in
Ah/kg) bezeichnet. Im Sprachgebrauch wird statt der spezifischen Ladung auch der
Begriff „spezifische Kapazität“ verwendet, welcher nicht mit der elektrischen Kapa-
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Abb. 2.2: Schematischer Aufbau einer Li-Ionen-Batterie mit den konventionellen
Elektrodenmaterialien Graphit und LiCoO2.
zität eines Kondensators zu verwechseln ist. Die Energiedichte (in Wh/cm3) bzw.
die spezifische Energie (in Wh/kg) geben den Energieinhalt der Batterie an [37, 38].
Neben der Wahl zweier Elektrodenmaterialien mit hoher spezifischer Ladung ist
die Energiedichte der gesamten Batterie umso größer, je höher die Zellspannung
ist, d.h. je weiter die Redoxpotentiale der beiden Elektrodenreaktionen voneinander
entfernt liegen [39]. Da eine Batterie neben den Aktivmassen aus weiteren, inak-
tiven Komponenten, wie z.B. den Stromableitern, besteht, ist der praktische Wert
der spezifischen Energie deutlich kleiner. Zudem liegt der Wirkungsgrad durch die
Wärmeentwicklung bei der elektrochemischen Umwandlung bei nur 50 - 80%. Daher
ist auch einer technisch optimierten Batterie im Allgemeinen nur ca. ein Viertel der
theoretischen spezifischen Energie entnehmbar. Die Kapazität (in Ah) eines Batte-
rietyps gibt an, welche Ladung im Rahmen bestimmter Ladebedingungen entnom-
men werden kann. Für die spezifische Leistung (in W/kg) bzw. Leistungsdichte (in
W/cm3) ist außerdem die maximale Strombelastbarkeit wichtig, d.h. dass die Elek-
trodenreaktionen nicht kinetisch gehemmt sind und daher schnell genug ablaufen.
Dabei sind hauptsächlich Elektronen- sowie Ionentransportgeschwindigkeiten inner-
halb der Elektroden sowie an den Phasengrenzflächen limitierende Faktoren. Bei




Um möglichst schnelle Elektrodenrektionen zu realisieren, müssen die Elektro-
denoberflächen entsprechend groß sein. Daher werden die Aktivmaterialien meist
in Form feiner Partikel, gemischt mit Binder und Leitkohlenstoff, eingesetzt. Dabei
muss jedoch berücksichtigt werden, dass der Einsatz großer Oberflächen auch einen
höheren Bedarf inaktiver Materialien, wie Stromableiter und die Kompositzusatz-
stoffe, nach sich zieht. Dies ist mit einer Verringerung der Energiedichte verbunden.
Weiterhin ist zu beachten, dass durch die Vergrößerung der Elektrodenoberfläche die
Reaktivität des Aktivmaterials steigt, was unerwünschte Nebenreaktionen mit dem
Elektrolyten beschleunigen kann und die Sicherheit der Batterie herabsetzt [40].
2.4 Anodenmaterialien
2.4.1 Lithium
Durch seine hohe spezifische Kapazität sowie das stark negative Elektrodenpoten-
tial ist das Alkalimetall Li sehr gut als Elektrodenmaterial geeignet [36]. Darüber
hinaus ist die Stabilität in vielen organischen Elektrolyten gegeben, was bei anderen
Leichtmetallen mit niedrigem Elektrodenpotential nicht der Fall ist. Li ist zwar im
Elektrolyten thermodynamisch instabil; jedoch bildet sich in geeigneten Elektrolyten
eine Schicht zwischen Elektrode und Elektrolyten aus (SEI - Solid Electrolyte In-
terphase). Diese besteht aus verschiedenen organischen (polymeren und oligomeren)
und anorganischen Zersetzungsprodukten (z.B. Li2CO3 oder LiF) des Elektrolyten
und ist idealerweise nur für Li-Ionen (≈ 60 pm), nicht jedoch für Lösungsmittelmole-
küle durchlässig. So wird der Kontakt zwischen Elektrolyten und Elektrode verhin-
dert und die weitere Zersetzung unterbunden. Die Bildung dieser Zwischenschicht
ist zwar einerseits mit irreversiblen Li- und Elektrolytverlusten verbunden, ermög-
licht aber andererseits überhaupt erst den Einsatz von Li als Elektrodenmaterial.
Die Elektrolytzersetzungsprodukte der anderen Alkalimetalle, wie z.B. Na, bilden in
organischen Elektrolyten keine Schutzschicht aus, die eine weitere Zersetzung ver-
hindert. Andere leichte Metalle, wie z.B. Al oder Mg, sind ebenfalls ungeeignet,
da die sich ausbildende Schicht zur vollständigen Passivierung der Elektrodenober-
fläche führt. Die Schichtbildungseigenschaft von Li ist demnach außergewöhnlich,
weshalb metallisches Li prinzipiell als Elektrodenmaterial geeignet ist [6]. Nachteilig
ist allerdings, dass die Wiederabscheidung von Li auf der Elektrode bevorzugt an
weniger stark ausgeprägten Zwischenschichtstellen stattfindet, da diese einen gerin-
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geren Widerstand aufweisen. Dadurch bilden sich Li-Dendriten [41]. Brechen diese
ab, stehen sie durch den Kontaktverlust für weitere elektrochemische Prozesse nicht
mehr zur Verfügung [42, S.74]. Zusätzlich werden bei wiederholter Auflösung und
Abscheidung ständig neue Elektrodenoberflächen gebildet, die wiederum mit dem
Elektrolyten reagieren. Um diesen irreversiblen Verlust an Li und Elektrolyten zu
kompensieren, müssen diese Komponenten überschüssig eingesetzt werden. Trotz der
entsprechenden Gewichtssteigerung waren derartige Batterien aufgrund der hohen
Energiedichte attraktiv. Dennoch wird Li als Elektrodenmaterial heutzutage fast
nicht mehr eingesetzt, da das Sicherheitsrisiko durch das dendritische Li zu hoch
ist. Die Dendriten können den Separator perforieren, zur positiven Elektrode durch-
wachsen und somit die Zelle kurzschließen. Dadurch kann die lokale Überhitzung so
stark sein, dass der Schmelzpunkt von Li (180 °C) überschritten wird. Beim Schmel-
zen bricht die Zwischenschicht auf und das flüssige, enorm reaktive Li kommt in
Kontakt mit dem meist leicht entflammbaren Elektrolyten. Dadurch kann es zur
Explosion der Batterie (thermal runaway) kommen [43, 44, S. 126]. Um dem ent-
gegen zu wirken, werden spezielle Separatoren verwendet, die erstens so feinporig
sind, dass Dendriten nur schwerlich hindurch wachsen können, und zweitens bei
Temperaturerhöhung schmelzen, sodass der ionische Kontakt zwischen den Elek-
troden unterbrochen wird. Trotzdem gilt metallisches Li als Elektrodenmaterial in
Sekundärbatterien nach wie vor als sicherheitstechnisch sehr bedenklich, weswegen
es nur für Spezialfälle, z.B. in der Luft- und Raumfahrt, verwendet wird.
2.4.2 Graphit
Um das von metallischem Li ausgehende Sicherheitsrisiko zu vermeiden, wird Li
hauptsächlich in ionischer Form eingesetzt und in Einlagerungsverbindungen ge-
speichert. Dieses Konzept wurde bereits 1978 bzw. 1980 durch Murphy et al. [45]
und Lazarri et al. [46] beschrieben, bis es sich zu Beginn der 1990er Jahre unter
der Bezeichnung Rocking-Chair Battery etablierte [39]. Auf der Anodenseite kommt
größtenteils Graphit zum Einsatz, wobei Li-Ionen zwischen den Graphitebenen ein-
und ausgelagert werden können (Interkalation) [47, S. 70]. Dabei wird maximal ein
Li-Ion pro sechs C-Atome eingelagert (LiC6). Somit beträgt die Volumenänderung
nur ≈ 10% [37], wodurch im Gegensatz zu anderen Einlagerungsverbindungen eine
sehr gute Form- bzw. Zyklenstabilität besteht. Die theoretische, spezifische Kapazi-
tät beträgt 372Ah/kg, was verglichen mit Polymeren, Metalloxiden und Chalkoge-
niden im Allgemeinen zwar mehr, aber im Gegensatz zu Einlagerungsverbindungen,
15
2 Grundlagen
wie LiAl oder Li22Sn5, deutlich weniger ist [42]. Für den Interkalationsmechanis-
mus ist die Ausbildung einer schützenden Schicht (SEI ) auf der Anode notwendig,
die für Li-Ionen durchlässig, für Lösungsmittelmoleküle jedoch undurchlässig ist.
Ist die Zwischenschicht unzureichend ausgebildet, kommt es zur Interkalation von
Li-Ionen mitsamt den Lösungsmittelmolekülen, wodurch die Graphitelektrode irre-
versibel zerstört wird (Exfoliation) [48].
2.4.3 Lithiumverbindungen
Wie in Abbildung 1.1 dargestellt, bildet Li mit zahlreichen metallischen Elementen
(z.B. Al, Si, Sn, Pb, In, Bi, Sb, Ag) kristalline Phasen. Diese Phasen können auch auf
elektrochemischem Weg erzeugt werden. Die Verwendung derartiger Materialien als
Anode hat auf der einen Seite den Vorteil, dass kein sicherheitstechnisch bedenkliches
metallisches Li verwendet wird, und auf der anderen Seite den Nachteil, dass die Pha-
senumwandlungen während des Zyklierens Volumenkontraktionen verursachen (für
Al 96,8% [49]). Diese führen durch die Sprödigkeit der interkristallinen Phasen zum
Zerbrechen der Elektrode [50]. Verschiedene Konzepte, diese Problematik zu kom-
pensieren, wurden bereits in Kapitel 1 beschrieben. Einen weiteren Ansatz, Li-Ionen
in ein Elektrodenmaterial ein- bzw. auszulagern, bietet der sogenannte Konversions-
mechanismus. Hierbei wird ein Element einer bereits bestehenden Verbindung durch
Li ausgetauscht. Bei den dazu eingesetzten Ausgangsmaterialen handelt es sich um
reduzierbare 3d-Übergangsmetallverbindungen, wie z.B. Oxide [51, 52], die nach der
folgenden Reaktionsgleichung reagieren:
MxOy + 2ye
− + 2yLi+ ←→ xM0 + yLi2O
Beim Entladen wird das 3d-Metalloxid zu der M0- Spezies, die in einer Li2O-
Matrix eingebettet ist, reduziert. Beim Laden wird das Metall zu einem nanometer-
skaligen Metalloxid oxidiert. Die Ausgangsstruktur wird dabei irreversibel zerstört.
Dieser Mechanismus ist nicht nur bei den Übergangsmetalloxiden, sondern auch bei
den entsprechenden Nitriden [53], Fluoriden [54], Sulfiden [55], Phosphiden [56] und
Hydriden [57] anwendbar. Von Vorteil ist, dass je Übergangsmetall auch mehr als ein
Elektron übertragen werden kann, wodurch theoretisch hohe spezifische Kapazitäten
erzielt werden können. Zudem zeichnen sich viele potentielle Ausgangsmaterialien
durch geringe Toxizität und gute kommerzielle Verfügbarkeit aus. Nachteilig sind
der Kapazitätsverlust nach dem ersten Entladevorgang (Zerstörung des Ausgangs-
16
2.5 Sicherheit
materials), die mangelnde Zyklenstabilität sowie die große Potentialdifferenz zwi-
schen Laden und Entladen. Aktuelle Forschungsarbeiten [58] beschäftigen sich u.a.
mit der Stabilisierung der spezifischen Kapazität über eine große Zyklenanzahl.
2.5 Sicherheit
Durch die extrem hohe Reaktivität und die große Energiedichte der Komponenten
ist für alle Li-Ionen-Batterien ein erhöhtes Gefahrenpotential gegeben. Aufgrund des
relativ langsamen Transports von Li-Ionen in Festkörpern muss die Elektrodenober-
fläche groß gehalten werden, was meist durch gewickelte Schichtelektroden reali-
siert wird. Da die Elektroden nur durch die Zwischenschicht gegen Reaktionen mit
dem angrenzenden Elektrolyten geschützt sind, darf diese nicht beschädigt werden.
Kommerzielle Batterien werden daher gegenüber Hitze und mechanischen Einflüs-
sen getestet. Außerdem muss die Zerstörung der Zwischenschicht durch Überladung
bzw. Überentladung vermieden werden. Dies wird mittels elektronischer Überwa-
chung realisiert. Zusätzlich werden Sicherheitsventile, die bei Überdruck den äußeren
Stromkreis öffnen, und PTC (Positive Temperature Coefficient)-Keramiken, deren
Widerstände mit steigender Temperatur bis zur Isolation ansteigen, als Separator
verwendet. Die Sicherheit kleiner Batterieeinheiten für mobile Anwendungen kann
mittlerweile gewährleistet werden. Größere Einheiten, z.B. für Elektrofahrzeuge, er-
fordern einen sehr viel größeren Aufwand. Neben der elektronischen Überwachung
soll die Sicherheit zukünftig auch chemisch, z.B. durch überladefeste Elektrodenma-
terialien oder schwer entflammbare Elektrolyte, unterstützt werden [6, 40].
2.6 Elektrochemische Grundlagen
2.6.1 Elektrolyseprozesse
Erzwingt elektrischer Strom eine Redoxreaktion, wird dieser Prozess Elektrolyse ge-
nannt. Dabei wird elektrische Energie in chemische umgewandelt. Dieser Prozess
findet auch beim Laden einer Batterie statt, bei dem die chemischen Vorgänge, die
während der Entladung elektrische Energie geliefert haben, rückgängig gemacht wer-
den. Bei den während der Elektrolyse ablaufenden chemischen Reaktionen werden
Elektronen übertragen. Die durch den Stromfluss verursachten Redoxprozesse ent-
sprechen der Ladung. Daher laufen die Oxidationsprozesse an der konventionellen
Kathode und die Reduktionsprozesse an der Anode ab.
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Nach dem ersten Faraday´schen Gesetz (Gl. 2.1) ist für einen bestimmten Elek-
trodenvorgang die an einer Elektrode abgeschiedene Stoffmenge m proportional zu
der durch den Stromkreis geflossenen Ladungsmenge Q [47, S. 11].
m = k ·Q (2.1)
Um eine bestimmte Stoffmenge n einer Anzahl von x je z -wertigen Ionen elektroly-
tisch abzuscheiden, ist die Ladungsmenge Q erforderlich (Gl. 2.2).
Q = n · x · z · F (2.2)
Die Faraday-Konstante F entspricht der Ladung, die zur Abscheidung eines Mols
eines einwertigen Stoffes i benötigt wird. Das Verhältnis zwischen Masse mi und





Durch Einsetzen von Gleichung 2.3 in Gleichung 2.2 ergibt sich die Ladungsmenge
Q, die notwendig ist, um eine bestimmte Masse mi des Stoffes i abzuscheiden (Gl.
2.4):
Q =
mi · x · z · F
Mi
(2.4)
Die Ladungsmenge Q (Gl. 2.5) ist bei konstanter Stromstärke I zur Elektrolysezeit
t proportional [47, S. 14].
Q = I · t (2.5)
Aus der Ladungsmenge Q bzw. über die Werte des angelegten konstanten Stromes I
und der Zeit t kann die Menge x übertragener Li-Ionen pro Formeleinheit ermittelt
werden (Gl. 2.6). Da Li einwertig auftritt, ist z = 1.
x =
I · t ·M
F ·m · z (2.6)
Wird die geflossene Ladungsmenge Q auf die eingesetzte Masse MA des Aktivma-










Zur Durchführung der zyklischen Voltammetrie (CV - Cyclic Voltammetry) wird die
an die Arbeitselektrode angelegte Spannung zwischen zwei definierten Potentialen
schrittweise nach einer definierten Zeitspanne erhöht bzw. verringert (Dreieckspan-
nung) (Abb. 2.3 links). Der Strom, der zur Aufrechterhaltung dieser Spannung not-
wendig ist, wird gegen die vorgegebene Spannung aufgetragen. Kommt es im gewähl-
ten Potentialbereich zu elektrochemischen Reaktionen, werden Stromspitzen (Peaks)
bei charakteristischen Potentialen beobachtet. Der zwischen dem Oxidations- und
dem Reduktionspeak liegende Spannungswert gibt das Normalpotential der Redox-
reaktion an. Treten mehrere Peaks auf, wird die Aktivmasse der Elektrode über
mehrere Stufen oxidiert (reduziert). Auf diese Weise lässt sich relativ schnell ein
Überblick über die ablaufenden Elektrodenprozesse und ihre Kinetik gewinnen.
Abb. 2.3: Veranschaulichung der Verläufe von Spannung und Strom für die zyklische
Voltammetrie (links) und das galvanostatische Zyklieren (rechts)
Galvanostatisches Zyklieren
Beim galvanostatischen Zyklieren (GCPL - Galvanostatic Cycling with Potential
Limitation) wird mit konstantem Strom der Bereich zwischen zwei festgelegten
Potentialpunkten zyklisch abgefahren (Abb. 2.3 rechts). Prinzipiell ergibt sich bei der
Auftragung der Spannung über der Zeit ein Stufendiagramm mit konstanten und
ansteigenden bzw. abfallenden Spannungsbereichen, das anhand der Gibbs’schen
Phasenregel
f = N − P + 2
beschrieben werden kann [59, 44, S. 31].
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Diese Gleichung gilt nur für den Gleichgewichtsfall. Dabei bezeichnet f die An-
zahl der Freiheitsgrade im System, N die Anzahl der voneinander unabhängigen
Komponenten und P die Anzahl der Phasen. Die Addition der Zahl 2 wird nur vor-
genommen, wenn sich die Zustandsgrößen Temperatur und Druck verändern. Die
Anzahl der Freiheitsgrade drückt die Anzahl der Zustandsgrößen aus, die verändert
werden können, ohne dass sich die Werte von N und P ändern. Ausgehend von
einem zweikomponentigen System wird während des Entladevorganges eine Kompo-
nente, hier Li, zur anderen hinzugefügt. Solange sich die Li-Ionen im Elektrolyten
befinden, existieren zwei Komponenten und eine Phase, die Ausgangsphase der Ak-
tivmasse. Der verbleibende Freiheitsgrad ist dann das elektrische Potential, was in
diesem Bereich abgegriffen werden kann. Wird Li in die Ausgangsphase der Ak-
tivmasse eingelagert, bildet sich eine zweite Phase (Mischkristall). Somit ist kein
Freiheitsgrad mehr vorhanden und das elektrische Potential bleibt konstant.
Durch die Möglichkeit, die Stärke des statischen Stromes bestimmen zu können,
lassen sich verschiedene Laderaten testen. Dadurch können Aussagen über das Inter-
kalationsvermögen und die Reversibilität getroffen werden. Nachteilig ist dabei, dass
die Redoxpotentiale umso unschärfer abgebildet werden, je schneller die Laderate
gewählt wird.
2.7 Zustände im Festkörper
Da es sich bei den aktuellen Elektrodenmaterialien zum Großteil um Schicht- oder
Röhrenstrukturen handelt, wird die Interkalation von Li-Ionen vorwiegend an kris-
tallinen Strukturen untersucht. Im Rahmen dieser Arbeit werden jedoch speziell
amorphe Materialien untersucht. Die strukturellen Unterschiede in Festkörpern wer-
den im folgenden Abschnitt kurz eingeführt.
2.7.1 Kristalliner Zustand
Die Atome eines Festkörpers können geordnete und ungeordnete Zustände einneh-
men. Lassen sich die Atome bzw. Atomgruppen so verschieben, dass sie translati-
onsperiodisch aufeinander abgebildet werden können, entsteht ein Raumgitter, wel-
ches eine sogenannte Fernordnung aufweist. Derartige Festkörper werden als kristal-
lin bezeichnet. An den Netzebenen im Raumgitter wird Röntgenstrahlung gebeugt,
wenn die Bragg´sche Gleichung
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nλ = 2dsin(θ)
erfüllt ist. Dabei bezeichnet d den Abstand der Netzebenen, λ die Wellenlänge und
θ den Einfallswinkel der Röntgenstrahlung. Der Faktor n ist eine natürliche Zahl
und gibt die Beugungsordnung an. Bei Winkeln, die die Bragg´sche Gleichung
erfüllen, treten im Röntgendiffraktogramm scharfe Reflexe auf (Abb. 2.4 oben). Im
thermodynamischen Gleichgewicht stellt sich in der Regel der kristalline Zustand
ein, da dieser die minimale Freie Energie F aufweist.
2.7.2 Amorpher Zustand
Bilden die Atome eines Festkörpers kein Raumgitter aus, verfügen sie nicht über
eine langreichweitige, translationsperiodische Ordnung (Fernordnung). Nur die di-
rekten Nachbaratome eines einzelnen Atoms befinden sich mit nahezu gleich hoher
Wahrscheinlichkeit wie im kristallinen Zustand in einer bestimmten Entfernung,
die ungefähr dem Atomdurchmesser entspricht (Nahordnung). Diese Nahordung
kann chemischer (Atomart) bzw. topologischer/physikalischer Natur (Anzahl, Ab-
stände und Winkelbeziehungen) sein [60]. Weitere Wahrscheinlichkeitsmaxima für
Aufenthaltsorte von Atomen treten im Abstand des zwei-, fünf- bzw. zehnfachen
Atomdurchmessers auf (mittelreichweitige Ordnung). In größeren Abständen ist die
Wahrscheinlichkeit dann konstant [61]. Daher besitzen die weiter entfernten Ato-
me keine regelmäßige Anordnung, weswegen dieser Zustand als „amorph“ (griech.
für ohne Gestalt) bezeichnet wird. Da keine Netzebenen vorhanden sind, treten im
Röntgendiffraktogramm keine scharfen Reflexe auf. Es existiert lediglich ein breiter
Winkelbereich, in dem die Intensität der gebeugten Strahlung erhöht ist, was auf
die Nahordnung der Atome zurückzuführen ist (Abb. 2.4 unten).
Die Kristallisation eines Stoffsystems kann gegebenenfalls durch die Modifizie-
rung thermodynamischer, kinetischer und/oder struktureller Parameter verhindert
werden. Der dadurch erreichte amorphe Zustand ist metastabil. Das entscheidende
Kriterium ist die kritische Abkühlgeschwindigkeit mit ca. 105 bis 106 K/s. Da sich
die Atome aufgrund der fehlenden Kristallinität nicht im dichtest gepackten Zustand
befinden, ist die Dichte im amorphen Zustand gewöhnlich geringer als im kristallinen
Zustand, woraus sich ein sogenanntes „freies Volumen“ ergibt. Während einer Tem-
peraturerhöhung, beispielsweise mittels DSC (differential thermal analysis), erreicht
das amorphe Material bei der Glasübergangstemperatur den Zustand der unterkühl-
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Abb. 2.4: Röntgendiffraktogramme (links) und lichtmikroskopische Aufnahmen
(rechts) der Legierung Al86Ni8Y6 zur Veranschaulichung des kristallinen
(oben) und des amorphen Zustandes (unten). Die eingebetteten Schemata
verdeutlichen den Ordnungszustand.
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2.7 Zustände im Festkörper
Abb. 2.5: Schematische Darstellung der DSC-Kurve beim Aufheizen einer amorphen
Legierung mit konstanter Heizrate.
ten Schmelze, bei dem zwar noch ein Festkörper vorliegt, jedoch die Atome schon
eine deutlich erhöhte Beweglichkeit aufweisen. Dieser Vorgang ist endotherm (siehe
Abb. 2.5). Die darauf folgende Kristallisation erfolgt je nach Zusammensetzung in
einem oder in mehreren Schritten exotherm.
Zusammensetzungen, die ein tief liegendes Eutektikum aufweisen, sind im All-
gemeinen am besten amorphisierbar. In der Regel sind dies Übergangsmetalle (wie
z.B. Fe, Co oder Ni) mit einem Zusatz von einem oder mehreren Metalloid(en)
(wie z.B. B, C oder P), die die Glasbildung fördern. Reine Elemente sind im All-
gemeinen nicht amorphisierbar. Zur Herstellung amorpher Legierungen existieren
verschiedene Methoden, z.B. das Schmelzspinnen (melt spinning), das Abschrecken
eines Schmelztropfens zwischen zwei Kupferstempeln (splat quenching), das Auf-
dampfen auf ein stark gekühltes Substrat (atmospheric plasma spraying) oder die
Gasverdüsung (gas atomization). Es ist aber auch möglich, den amorphen Zustand
durch Hochenergiemahlen eines Pulvers zu erzeugen (Festkörperamorphisierung).
Da hierbei Festkörperreaktionen ablaufen, ist dies in einem erweiterten Zusammen-
setzungsbereich möglich und nicht an Eutektika gebunden [62, 63, S.154].
2.7.3 Quasikristalliner Zustand
Quasikristalline Strukturen stellen in gewisser Weise eine Verbindung zwischen amor-
phem und kristallinem Zustand dar [64]. Es handelt sich dabei um Strukturen, deren
Gitterbausteine sich zwar lokal in einer regelmäßigen Ordnung befinden, im makro-
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Abb. 2.6: Röntgendiffraktogramm (links) und rasterelektronenmikroskopische Auf-
nahme (rechts) der quasikristallinen Legierung Al92Fe3Cr2Mn3 zur Ver-
anschaulichung des quasikristallinen Zustandes. Das eingebettete Schema
verdeutlicht den Ordnungszustand.
skopischen Maßstab aber aperiodisch, d.h. nicht ferngeordnet sind. Die Fernordnung
eines klassischen Kristalls geht auf die translationssymmetrische Periodizität des
Gitters zurück. Für eine komplette Raumausfüllung sind die möglichen Symmetrien
daher auf 1-, 2-, 3-, 4- und 6-zählige Achsen beschränkt. Für 5-, 8-, 10- und 12-zählige
Symmetrien ist dies nicht möglich. 1984 wurde erstmals ein Al-Mn-Kristall mit einer
5-zähligen Symmetrie (Ikosaeder) entdeckt, der scharfe Beugungsmaxima aufwies,
und damit den Beweis für das Vorhandensein einer langreichweitigen Ordnung lie-
ferte [65]. Aufgrund des Fehlens einer Translationssymmetrie ist der Aufbau eines
kristallinen Raumgitters mit 5-zähliger Symmetrie jedoch durch periodische Ver-
schiebung von nur einer Einheitszelle nicht möglich. Werden aber zwei verschiedene
Einheitszellen eingesetzt, entsteht ein Raumgitter, was zwar nicht translationspe-
riodisch aufgebaut ist, jedoch trotzdem einen hohen Ordnungsgrad aufweist. Auf
diese Weise sind im Gegensatz zu klassisch-kristallinen Raumgittern 5-, 8-, 10- und
12-zählige Symmetrien möglich (Abb. 2.6 rechts), die als quasikristallin bezeichnet
werden. Die jeweils zueinander parallel liegenden Flächen der einzelnen Gitterzellen
bilden eine Art Gitterebene, wodurch im Röntgendiffraktogramm scharfe Reflexe zu
sehen sind (Abb. 2.6 links) [66].
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3.1 Herstellung amorpher Legierungen
Reine Metalle (im Sinne von nur einem metallischen Element) sind aufgrund ih-
rer starken Kristallisationsneigung mit konventionellen metallurgischen Verfahren,
z.B. der Anfertigung von Gussstücken, Strängen o. ä., nicht amorph herstellbar.
Über Nicht-Gleichgewichtsprozesse ist jedoch das Herstellen amorpher Legierungen
möglich. Als empirische Regeln für eine hohe Glasbildungsfähigkeit (Amorphisier-
barkeit) gelten: Die Legierung sollte aus mindestens drei Elementen bestehen, deren
Atomdurchmesser deutlich voneinander abweichen (>12%). Die Mischungsenthalpie
der Elemente sollte negativ sein [67]. Zur Herstellung amorpher Legierungen exis-
tieren verschiedene Methoden, bei denen das Ausgangsmaterial in verschiedenen,
physikalischen Zuständen vorliegt [68]. Bei der Rascherstarrung von Metallschmel-
zen werden extrem hohe Abkühlgeschwindigkeiten (106 K/s) erreicht, welche die
Kristallisation verhindern. Dazu zählen u.a. Schmelzextraktion, Doppelradschmelz-
spinnen, Klatschkühlen und Gasverdüsung. Ein fest-fest-Übergang vom kristallinen
in den amorphen Zustand kann durch Hochenergiemahlprozesse oder Ionenbeschuss
erreicht werden. Über chemische oder physikalische Dampfabscheidungen kann die
Amorphisierung aus der Gasphase erreicht werden. Die folgenden Abschnitte be-
schäftigen sich mit den innerhalb dieser Arbeit angewendeten Technologien.
3.1.1 Herstellung von Vorlegierungen im Tantaltiegel
Li-haltige Vorlegierungen können nicht, wie allgemein üblich, in der Schmelzmul-
de eines Lichtbogenofens erschmolzen werden, da Li einen vergleichsweise geringen
Schmelzpunkt von 180 °C hat und daher leicht spritzt. Außerdem liegt der Siede-
punkt mit 1342 °C unter dem Schmelzpunkt von Y (1522 °C), so dass Li abdampfen
würde. Daher wurden alle Elemente in einem Tantaltiegel (Lange ca. 4 cm, Durch-
messer 1 cm) mittels Lichtbogen (Mini Arc Melting System MAM-1, Edmund Büh-
ler) innerhalb der Handschuhbox eingeschweißt. Da die Größe des Lichtbogenofens
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und der später benutzten Induktionsspule (HF-Generator True Heat, Hüttinger
Elektronik) nur eine bestimmte Größe des Tantaltiegels zuließ, mussten für einen
Mahlansatz von ca. 3-5 g fünf Tiegel befüllt werden. Zunächst wurde nur Li in
der Handschuhbox abgewogen und danach die anderen Elemente außerhalb. Mit-
tels chemischer Analyse wurde jedoch festgestellt, dass der Stickstoffanteil des auf
diese Weise hergestellten Pulvers erheblich erhöht war (ca. 6Masse%). Da Li sehr
schnell mit Stickstoff reagiert, wurde darauf geschlossen, dass die zum Einschleusen
der anderen Elemente benötigte Zeit zu lang war. Daher wurden im Folgenden alle
Elemente in der Handschuhbox abgewogen und die Tantaltiegel anschließend einzeln
zugeschweißt. Die Tantaltiegel wurden danach in einem Quarzrohr über eine wasser-
gekühlte Induktionsspule aus Kupfer für ca. 1 min. erhitzt. Die Temperatur lag dabei
mit ca. 1300 °C unterhalb der Schmelztemperatur von Y, jedoch können auch schon
unterhalb dieser Temperatur Y-enthaltende Phasen mit niedrigerem Schmelzpunkt
entstehen. Zudem war das hauptsächliche Ziel, vor allem Li und Al für die Mahlung
nicht mehr in elementarer Form vorliegen zu haben. Die Tantaltiegel wurden mittels
Rohrschneider aufgetrennt und anschließend vom Schmelzstück abgewickelt.
3.1.2 Gasverdüsung
Eine Möglichkeit zur Herstellung amorpher Pulver bietet die Gasverdüsung (gas ato-
mizing) einer metallischen Schmelze. Die Präparation der Legierungen
Al85Y8Ni5Co2, Al90,4Y4,4Ni4,3Co0,9, Al83Y5La5Ni5Co2, Al84Gd6Ni7Co3,
Al90,05Y4,4Ni4,3Co0,9Sc0,35 und Al90,227Y4,4Ni4,3Co0,9Zr0,173 erfolgte in der Gasverdü-
sungsanlage des Instituts für Werkstofftechnik an der Universität Bremen [69]. Die
Pulver wurden durch Dr. K.B. Surreddi und Dr. S. Scudino für die elektrochemi-
schen Versuche zur Verfügung gestellt. Bei der Gasverdüsung entsteht ein Pulver,
welches sowohl in der Verteilung der Korngröße als auch im Grad der Kristallinität
sehr unterschiedlich ausfallen kann.
3.1.3 Schmelzspinnen
Das Schmelzspinnen (melt spinning) ist eine Methode zur Rascherstarrung von Me-
tallschmelzen auf einer extrem schnell rotierenden, gekühlten Kupferwalze. Die Vor-
legierungen Al92Sm8, Al86La6Ni8 und Al86Y6Ni8 wurden im Lichtbogenofen aus den
Elementen erschmolzen. Für das Schmelzspinnen wurde eine Rascherstarrungsanlage
(D-7400, Edmund Bühler) mit Kupferwalze (Durchmesser: 200mm) und Quartz-
düse eingesetzt. Die Umdrehungsgeschwindigkeit der Kupferwalze betrug 30m/s.
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Abb. 3.1: Rascherstarrungsanlage mit Quarztiegel, Induktionsspule und Kupferrad
(links) und rascherstarrtes Band (rechts).
Die Abgüsse erfolgten unter Ar-Atmosphäre bei einer Temperatur zwischen 1200
und 1300 °C und einer Druckdifferenz von 300mbar. Es gelang, aus den Vorlegie-
rungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 amorphe Bänder (Breite: 0,1 - 1,0 cm, Dicke: ca.
0,07 cm) herzustellen (Abb. 3.1).
Diese wurden in ca. 0,5 cm lange Stücke zerteilt und anschließend in einer Pla-
netenkugelmühle (Pulverisette 7 premium line, Fritsch) in Stahl-Mahlbechern
mit einem Innenvolumen von 80ml und 25 Kugeln (Durchmesser: 10mm) gemahlen
(siehe Abschnitt 3.2).
3.1.4 Hochenergiemahlung
Bei hohem Energieeintrag während des Mahlprozesses können Elementepulver me-
chanisch legiert werden und gegebenenfalls amorphisieren. Dies ist im Falle der hier
diskutierten Legierungen nicht unmittelbar möglich, da die Elementepulver durch
ihre teilweise sehr hohe Duktilität an der Mahlbecherinnenwand und den Kugeln
haften bleiben. Eine kryogene Mahlung, d.h. bei -196 °C (flüssiger Stickstoff), kann
die Duktilität v.a. kubisch-raumzentrierter Metalle herabsetzen. Im vorliegenden
ternären System Al-Ni-Y ist zwar nur Y kubisch-raumzentriert; der Versuch wur-
de dennoch unternommen. Dazu wurden die entsprechenden Elementepulver ein-
gewogen und in einem 25ml-Mahlbecher (6Kugeln, 10mm) in einer Schwingmühle
(Cryomill, Retsch) mit einer Frequenz von 25Hz gemahlen. Es stellte sich heraus,
dass das Pulver kaum an Kugeln und Mahlbecherwand haften blieb. Der Energie-
eintrag einer Schwingmühle ist geringer als der einer Planetenmühle. Auch nach
einer 12-stündiger Mahldauer lag noch ein kristallines Pulver vor, weswegen diese
Methode im vorliegenden Fall für die Herstellung amorpher Pulver ausgeschlossen
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Abb. 3.2: Planetenkugelmühle Pulverisette mit Mahlbechern.
werden kann. Um den höheren Energieeintrag einer Planetenkugelmühle nutzen zu
können, ohne dabei Elementepulver einzusetzen, wurden Legierungen aus den ent-
sprechenden Elementen hergestellt und diese dann gemahlen. Bei dem Versuch, die
im Lichtbogenofen erschmolzene Vorlegierung Al86Y6Ni8 in der Planetenkugelmühle
(vgl. 3.1.3) aufzumahlen, wurde festgestellt, dass das entstandene Pulver keine lang-
reichweitige kristalline Ordnung mehr besitzt, womit die Methode geeignet erscheint.
Daher wurde die Hochenergiemahlung zur Amorphisierung bei Materialien genutzt,
die nicht mittels Rascherstarrung von Bändern hergestellt werden konnten, konkret
bei Li-haltigen Vorlegierungen. Um dem Material soviel Energie zuzuführen, dass
die langreichweitige Ordnung zerstört wird, muss bei entsprechend hohen Geschwin-
digkeiten (400min−1) gearbeitet werden. Trotz 20-minütiger Abkühlpause nach je
10min. Mahlung blieb durch die großen Anteile an Al und Li das Material stark an
der Mahlbecherinnenwand und auf den Mahlkugeln haften und musste regelmäßig
mechanisch abgelöst werden.
3.2 Mahlen, Sieben und Mischen von Pulvern
Um ein Pulver zu erhalten, wurde das mittels Schmelzspinnen hergestellte amor-
phe Material in der Planetenkugelmühle gemahlen. Unter Inertgasatmosphäre (Ar)
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wurden ca. 2 - 3 g der Bandstücke mit 20 Mahlkugeln (Durchmesser 10mm) in einen
Mahlbecher (Innenvolumen 80ml) gegeben. Da das Material bei zu hohem Energie-
eintrag stark an der Mahlbecherinnenwand und den Kugeln haften blieb, wurde eine
mittlere Geschwindigkeit von 250min−1 gewählt. Es wurden je nach Material und
Beschaffenheit des Bandes bis zu 297Mahlungen durchgeführt, wobei ein Zyklus aus
5min. Mahlen und 25min. Pause bestand, um die entstehende Wärme ausreichend
abführen zu können. Um das Pulver so gut wie möglich aus dem Becher lösen zu
können, wurde für zehn Zyklen (100min−1) Dimethylkarbonat zugesetzt. Alle auf-
gemahlenen Pulver (aus Schmelzspinnen und Hochenergiemahlen) wurden in der
Handschuhbox getrocknet und gesiebt. Es wurden hauptsächlich die beiden Fraktio-
nen der kleinsten Partikelgrößen (<20µm und 20 - 45 µm), die ca. 30% der Einwaage
ausmachten, für die elektrochemischen Versuche genutzt. Die noch feinere Trennung
von Pulverproben dieser geringen Mengen (ca. 1 cm3) nach ihrer Partikelgröße im
Bereich <20µm ist labortechnisch nicht zu bewerkstelligen. Die dafür üblicherweise
eingesetzte Methode der Windsichtung, nach der Partikel entsprechend ihrer mas-
seabhängigen Fliehkraft getrennt werden, erfordert Einsatzmengen von mindestens
500 cm3.
Für die Herstellung der Testbatterien wurden die Ausgangspulver mit amorphem
Kohlenstoff (Super PLi, Timcal) und Polyvinylidendifluorid (Solef 1013, Solvey)
als Leit- bzw. Bindezusätze im Verhältnis 8:1:1 in einem Achatmörser gemischt.
3.3 Chemische Analyse
Chemische Analysen der metallischen Bestandteile der hergestellten Legierungen
wurden durch optische Emissionsspektrometrie mittels induktiv gekoppeltem Plas-
ma (ICP-OES IRIS Intrepid II, Thermo Scientific) durchgeführt. Die zu un-
tersuchenden Materialien wurden dafür in verdünnter HCl bei 100 °C gelöst. Ein
Elemente-Scan wurde zuvor für die Elemente Al, B, Ba, Be, Bi, Ca, Gd, Co, Cr,
Cu, Fe, Ga, K, Mn, Mg, Na, Pb, Se, Sr und Zn durchgeführt. Dabei kam ein CCD-
Detektor zum Einsatz. Für alle Li-enthaltenden Proben wurde ein Schmelzaufschluss
bei 1000 °C in einem Pt-Tiegel durchgeführt. Dazu wurde das zu untersuchende Pul-
ver im Verhältnis 1:10 mit einem Na2CO3-Na2B4O7-Gemisch (1:1) vermengt. Der
entstandene Schmelzkuchen wurde in verdünnter HNO3 aufgelöst.
Die Analyse der O- und N-Anteile wurde für die im Stahlbecher gemahlene Le-
gierung Al43Li43Ni8Y6 im Simultanverfahren mittels Trägergasheißextraktion (TC




Die Elektrodenmischungen wurden unter Inertgasatmosphäre (Ar) mit einer Masse
von 3 t auf Stahlnetze (Durchmesser 13mm) gepresst und bei 100 °C für ca. 12 h
getrocknet. Zur Aufnahme der verschiedenen Batteriekomponenten dient eine Swa-
gelok-Zelle (Abb. 3.3). Darin werden Anode, Separator, Elektrolyt und Kathode
sowie ein Ni-Blech als Stromableiter mit einer Stahlfeder zwischen zwei Stempeln
untergebracht. Die Stahlfeder dient dazu, einen gewissen Druck auf das System aus-
zuüben, um den Kontakt während der Volumenkontraktionen aufrecht zu erhalten.
Die Testzellen wurden unter Ar-Atmosphäre zusammengesetzt. Dabei wurde der
Elektrolyt LP30 (1 M LiPF6, 1:1 DMC/EC, Merck) und Li (Chemetall, 99.9 %) als
Gegenelektrode benutzt. Selbst bei der Untersuchung von Anodenmaterialien fun-
giert Li aufgrund seiner Elektronegativität immer als Anode. In diesem Fall wird
das entsprechende Anodenmaterial als Kathode zykliert.
Abb. 3.3: Aufbau einer Swagelok-Zelle (Das Li-Blech ist aufgrund seiner Reaktivität
an Luft nur schematisch abgebildet.)
Für die elektrochemische Charakterisierung wurden die Proben innerhalb von
Wärmekammern an Potentiostaten angeschlossen. Die zyklische Voltammetrie wur-
de mit einem Potentiostaten der Firma Biologic Instruments durchgeführt. An
einem Potentiostaten der Firma Basytec wurden die Testzellen galvanostatisch
zykliert. Um möglichst unabhängig von der Kinetik des Lade- bzw. Entladevorgan-
ges zu sein, wurde in den meisten Fällen mit relativ niedrigen Laderaten von C/100
oder C/50 gearbeitet. Bei einer Laderate von 1C wird die Zelle innerhalb von einer
Stunde komplett geladen. Bei C/50 wird nur 1/50 dieser Stromstärke verwendet,
wodurch der Vorgang der Ladung dementsprechend 50 Stunden dauert. Es wurden




Röntgendiffraktogramme der Ausgangsmaterialien (Bänder und Pulver) sowie der
zyklierten Elektroden wurden in Reflektion an einem Panalytical XPert Pro
Diffraktometer mit Co Ka-Strahlung aufgenommen. Dieses besitzt einen PIXcel De-
tektor in Bragg-Brentano Geometrie. Es wurde mit einer Schlitzweite von 10mm
gearbeitet.
Zur Aufklärung der Phasenbildungssequenz wurden amorphe Bänder beider Le-
gierungen (Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6) während des Ausheizens unter in situ Bedin-
gungen untersucht. Diese Messung wurde am Hamburger Synchrotronstrahlungsla-
bor (HASYLAB) am Deutschen Elektronen-Synchrotron (DESY) in Hamburg mit
dem Pulverdiffraktometer an der Strahllinie B2 durchgeführt. Dazu wurden Band-
stücke in Quarz-Kapillarröhrchen eingeführt und im Ofen (RT-1200 K capillary fur-
nace, Stoe) mit 50 °C/min aufgeheizt. Aller 10K wurde ein Diffraktogramm mit
einer Wellenlänge von 0,0687973 nm aufgenommen. Dabei wurde ein On-site reada-
ble position-sensitive image-plate Detektor (Obi) [70] eingesetzt.
Die charakteristischen Phasen von komplett kristallisierten Proben als Referenzen
wurden mit Hilfe der Rietveldmethode bestimmt. Die dazu notwendigen Röntgen-
diffraktogramme wurden ebenfalls in Reflektion am Panalytical XPert Pro
aufgenommen. Die Rietveldverfeinerung [71, 72] der Strukturen wurde mittels des
Programmes Fullprof im Programmpaket WinPLOTR [73] an Röntgendiffrakto-
grammen von Proben durchgeführt, die bei 450 °C für 1 h wärmebehandelt worden
waren. Als Strukturmodelle wurden die standardisierten Strukturdaten der ICSD-
Datenbank [74] verwendet.
3.6 Dynamische Differenzkalorimetrie
Das thermische Verhalten (teil)amorpher Proben wurde mittels dynamischer Diffe-
renzkalorimetrie (DSC 7, Perkin Elmer) untersucht. Dieses Verfahren eignet sich,
um die Temperaturen auftretender exothermer (z.B. Kristallisation) bzw. endother-
mer Ereignisse (z.B. Schmelzen) zu detektieren (vgl. 2.5). Um die Kristallisation-
stemperaturen der verschiedenen Phasen zu bestimmen, wurden die amorphen Bän-
der der Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 im Temperaturbereich von 30 bis
450 °C untersucht. Dabei betrug die Heizrate 40 °C/min.
Für die Legierung Al43Li43Y6Ni8 kam das Hochtemperaturgerät (DSC 404,
Netzsch) mit einer Heizrate von 20 °C/min zum Einsatz. Wegen des hohen Dampf-
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druckes der Legierung wurde das zu untersuchende Pulver in Silberfolie verpackt.
Der Temperaturbereich wurde bis auf 800 °C ausgedehnt. Bei beiden Geräten wurden
Korundtiegel verwendet. Als Referenzen dienten jeweils leere Tiegel.
3.7 Röntgen-Photoelektronenspektroskopie
Die Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS) ist eine Methode, mit der die che-
mische Zusammensetzung der Oberfläche von Festkörpern zerstörungsfrei bestimmt
werden kann. Neben der qualitativen Elementanalyse können Aussagen über die che-
mische Umgebung und die Valenzzustände bzw. Oxidationszustände der einzelnen
Elemente im untersuchten Material gemacht werden. Die hier untersuchten Pro-
ben wurden aufgrund ihrer Luftempfindlichkeit mit einer Transferkammer aus der
Handschuhbox zum XP-Spektrometer (PHI 5600, Physical Electronics) trans-
portiert und eingeschleust. Die Messungen wurden mit Al Ka1-Strahlung (350W)
und einem hemisphärischen Analysator mit einer Auflösung von 29 eV durchgeführt.
Um die Oberfläche abzutragen, wurde mit Ar+ Ionen (3.5 keV) gesputtert. Die Sput-
tertiefe betrug 3 nm/min.
3.8 Auger-Elektronen-Spektroskopie
Mittels Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) (Physical Electronics, PHI 660) wur-
den Tiefenprofile über die Zusammensetzung von originalen und geätzten Al86Y6Ni8-
Pulverelektroden erstellt. Dabei wurde die Oberfläche mit Ar+-Ionen einer Strahl-
energie von 1,5 keV gesputtert. Die Abtragsrate betrug dabei ca. 2 nm/min.
3.9 Rasterelektronenmikroskopie
Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen wurden an kristallisierten Bän-
dern (Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6) sowie an Pulvern (Al34Li43Fe13Si10 , Al39Li43Fe13Si5,
Al34Li43Fe13Si10+ FeO und Al39Li43Fe13Si5+ FeO) gemacht. Die zu untersuchenden
Materialen wurden auf Kohlenstoﬄeitfolie geklebt. Das Mikroskop (Gemini 1530,
Zeiss) besitzt eine Schottky-Feldemissionskathode. Es wurde mit einer Primärener-




Morphologie und Struktur der Legierung Al43Li43Y6Ni8 wurden im Ausgangs- und
im zyklierten Zustand mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) unter-
sucht. Das Mikroskop (Tecnai F30, Fei) besitzt eine Schottky-Feldemissionskathode
mit einer Beschleunigungsspannung von max. 300 kV. Zur Probenpräparation wur-
den Suspensionen der Legierungspulver auf Kohlenstoff-beschichtete Kupfernetze
getropft. Die Suspensionen wurden mit DMC hergestellt und für 1min. im Ultra-
schallbad gemischt.
3.11 Mössbauerspektroskopie
Der Oxidationszustand des durch den Abrieb aus dem Mahlbecher eingebrachten
Eisens in der Legierung Al43Li43Y6Ni8 wurde mittels Mössbauerspektroskopie am
Helmholtz-Zentrum Dresden-Rossendorf durch Dr. K. Potzger durchgeführt. Die
Spektren wurden am Isotop 57Fe unter Luftabschluss bei Zimmertemperatur durch-
geführt. Dabei kam ein elektromechanisches Spektrometer (WissEl, Wissenschaft-
liche Elektronik GmbH, Germany) mit einer konstanten horizontalen Geschwindigk-
eisänderung in Sinusform und einer 57Co-Quelle zum Einsatz. Die Spektren wurden
mittels des Programmes NORMOS [75] ausgewertet.
3.12 Dichtemessung
Mittels Heliumpyknometrie wurden die Dichten amorpher sowie komplett kristal-
lisierter Proben ermittelt. Dies wurde für amorphe sowie kristallisierte Bänder der
Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 an einem Heliumpyknometer (Pycnomatic,
POROTEC) der Technischen Universität Darmstadt (Institut für Materialwissen-




4.1 Kristalline, elementare Al-Pulver
Al ist als alternatives Elektrodenmaterial für Li-Batterien bereits intensiv in den
70er Jahren untersucht worden [76, 77, 78, 79]. Auch als Si für die Anwendung in
Li-Ionen-Batterien durch seine wesentlich größere theoretische spezifische Kapazität
mehr in den Fokus der wissenschaftlichen Untersuchungen rückte, kam das Interesse
an Al nicht zum Erliegen. 2001 untersuchten beispielsweise Hamon et al. das elektro-
chemische Legieren dünner Al-Schichten [7]. Dabei zeigten sie, dass im Wesentlichen
drei Potentialbereiche verschiedenen elektrochemischen Reaktionen zugeschrieben
werden. Zwischen 2,6 und 0,26V wird zunächst die oxidische Deckschicht reduziert.
Das Plateau wird mit der Bildung von LiAl in Verbindung gebracht, obwohl die
Phase nicht röntgenographisch identfiziert werden konnte. Im darauf folgenden Po-
tentialbereich bis zur unteren Potentialgrenze von 10mV konnte die Bildung höher
lithiierter Phasen (Li3Al2, Li9Al4) nicht nachgewiesen werden. Innerhalb weniger Zy-
klen (genaue Zahl ist nicht angegeben) kam es zu erheblichen Kapazitätsverlusten
aufgrund der starken Volumenänderungen. Die aktuelle Forschung befasst sich bei-
spielsweise mit Lithiierungsprozessen nanoskaliger Drähte im Zusammenhang mit
der oxidischen Deckschicht. Auch hier werden große Kapazitätsverluste bereits nach
dem ersten Zyklus beobachtet [80].
Um die Vergleichbarkeit mit den innerhalb dieser Arbeit untersuchten Pulvern zu
schaffen bzw. zu gewährleisten, wurde als Referenz für die amorphen (bzw. teila-
morphen) Al-Verbindungen ein kommerziell erhältliches Al-Pulver (Alfa Aesar
99,97%) mit einer mittleren Partikelgröße von 44 µm, welches in der gleichen Grö-
ßenordnung wie die Probenpulver liegt, galvanostatisch zykliert. Die theoretische
(und damit maximal erreichbare) spezifische Kapazität liegt bei 993Ah/kg für die
intermetallische Phase LiAl. Abbildung 4.1 zeigt den Spannungsverlauf zwischen
zwei Potentialpunkten für zehn Zyklen. Der Strom wurde entsprechend einer theo-
retischen Laderate von C/50 (d.h. 1 Ladevorgang entspricht 50 h) gewählt und kon-
stant gehalten. Schon im ersten Zyklus ist zu sehen, dass die theoretische Ladezeit
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Abb. 4.1: Potential-Zeit-Kurve von kristallinem, elementarem Aluminium. Die
Spannung wird mit konstantem Strom zwischen 0,1V und 2V zykliert.
von 50 h nicht erreicht wird, was auf eine unvollständige Lithiierung zurückzufüh-
ren ist. Bei den Entladevorgängen ist das Plateau in der Potentialkurve, welches
der Phasenbildung von LiAl entspricht, bei 0,3V zu finden. Bei den Ladevorgängen
liegt dieses Plateau, was der Delithiierung entspricht, bei 0,4V. Die im ersten Zyklus
erreichte spezifische Kapazität liegt mit 900Ah/kg relativ nah an der theoretisch er-
reichbaren (4.2 oben). Der Li-Anteil x erreicht im ersten Zyklus einen Wert von 0,9.
In der Phase LixAl kann jedes Al-Atom ein Li-Atom binden, weshalb x maximal 1
ist. Die spezifische Kapazität sinkt ab dem 3. Zyklus rapide und erreicht dabei einen
Wert von ca. 400Ah/kg. Nach dem 30. Zyklus ist sie auf 10Ah/kg abgefallen. Dieser
Kapazitätsverlust wird durch die Volumenkontraktionen während der Phasenände-
rungen hervorgerufen, wodurch der Kontakt zwischen den Partikeln und damit die
Leitfähigkeit der Elektrode verloren geht.
Zum Vergleich wurde ein Al-Pulver (99,9%, NaBond, China) herangezogen,
das in der mittleren Partikelgröße bei 18 nm liegt. Große Oberflächen, d.h. kleine
Partikel- bzw. Kristallitgrößen, sind für kurze Diffusionswege wichtig, da der Lade-
bzw. Entladestrom die begrenzende Größe darstellt. In Abbildung 4.2 (unten) ist zu
sehen, dass die spezifische Kapazität dieses Pulvers im ersten Zyklus nur 86Ah/kg
beträgt und schon im folgenden Zyklus auf Werte um 20Ah/kg fällt. Dieses Verhal-
ten lässt darauf schließen, dass die Partikeloberflächen in stärkerem Maße oxidiert
und damit passiviert sind, als es bei dem zuvor vorgestellten Pulver mit Partikelgrö-
ßen im µm-Bereich der Fall war. Diese Annahme wurde mittels chemischer Analyse
bestätigt (siehe Tab. 4.1). Das Pulver mit einer Partikelgröße von 18 nm ist somit
nicht als Referenz geeignet, macht aber deutlich, dass bei dem Streben nach einer
Verkleinerung der Partikel ein Limit bzw. Optimum zu existieren scheint.
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Abb. 4.2: Entwicklung von Li-Anteil bzw. spezifischer Kapazität in kristallinem,
elementarem Aluminium mit einer mittleren Partikelgröße von 44µm
(oben) über 30 Zyklen und 18 nm (unten) über zehn Zyklen. Die Ska-
lierung der beiden Ordinaten ist entsprechend der interkristallinen Phase
LiAl aufgetragen; d.h. eine vollstädige Lithiierung entspricht x =1 bzw.
≈ 1000Ah/kg. Daher liegen die Graphen aufeinander. Die Ordinatenskala




Abb. 4.3: Röntgendiffraktogramm (oben) und Zyklierversuch (unten) der quasikris-
tallinen Legierung Al62,5Cu25Fe12,5.
Tab. 4.1: Zusammensetzung und experimentell erreichte spezifische Kapazität beim
ersten Entladen der beiden kristallinen Al-Pulver.
Pulver Al-Anteil [Masse%] O-Anteil [Masse%] Spez. Kapazität [Ah/kg]
µm-Al 99,26 0,43 910
nm-Al 68,93 23,9 86
4.2 Quasikristalline Al-Legierungen
Durch Dr. F. Ali wurden mir Gussstücke der quasikristallinen Legierung
Al62,5Cu25Fe12,5 zur Verfügung gestellt. Diese wurden in der Planetenkugelmühle
gemahlen. Wie Abbildung 4.3 (oben) zeigt, lag das Material danach immer noch im
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quasikristallinen Zustand vor. Jedoch konnte so gut wie kein Li in die Legierung
eingelagert werden (Abb. 4.3 unten).
4.3 Konventionelle, amorphe Al-Basislegierungen
Nicht-kristalline, schmelzgesponnene Bänder mit Al-Anteilen im Bereich zwischen
50 und 70 at.% konnten bereits in den Jahren 1981 bis 1986 mit den Legierungen
Al50−65Fe20B15−30, Al50−65Co20B15−30 [81], Al69,6Fe13Si14,7 [82] und Al50Mn20Si30 [83]
hergestellt und untersucht werden. Diese erwiesen sich als extrem spröde.
Stabile Al-basierte Legierungen wurden erstmals 1987 durch Inoue et al. in den
ternären Systemen AI-Si-X und AI-Ge-X (X = Cr, Mn, Fe, Co and Ni) mittels
Schmelzspinnen hergestellt [84]. Die Amorphizität ist bei 14 bis 25 at.% Si und 8
bis 25 at.% Ni bzw. 12 bis 30 at.% Si und 12 bis 20 at.% X gegeben. Die darauf
folgenden Publikationen beschäftigten sich mit den Systemen Al-TL-TE [85] (TL:
late transition metals - späte Übergangsmetalle; TE: early transition metals - frühe
Übergangsmetalle), wobei der Al-Anteil mit 70 at.% konstant belassen wurde, und
Al-Y-M and Al-La-M (M = Fe, Co, Ni or Cu). Hier wurden Zusammensetzungen
mit 3 bis 33 at.% M und 3 bis 22 at.% Y bzw. 2 bis 18 at.% La untersucht [86] .
Zweikomponentige Systeme wie Al-X (X=Y, La, Ce, Pr, Sm und Gd) wurden
noch im gleichen Jahr ebenfalls durch Inoue et al. bekannt [87, 88]. Dabei liegt der
Al-Anteil bei mindestens 87 at%. Besonders die Legierung Al92Sm8 wurde in den
folgenden Jahren intensiv untersucht [89, 90, 91], konnte aber in der vorliegenden
Arbeit mittels Rascherstarrung nicht amorph hergestellt werden.
Weitere nicht-ferromagnetische, Al-enthaltende, amorphe Legierungen mit den
Zusammensetzungen Zr-Al-TM bzw. Ln-Al-TM (TM: transition metals - Übergangs-
metalle; Ln: Lanthanide) wurden in den Jahren 1989 bzw. 1990 durch Inoue et al.
[92, 93] publiziert. Neben sehr vielen, verschiedenen Variationen in den Legierungszu-
sammensetzungen wurden in den folgenden Jahren häufig die Systeme Al-Ni-Y und
Al-Ni-La mit Al-Anteilen von mindestens 85 at.% untersucht [94, 95, 22, 96, 97, 98],
weswegen diese Legierungssysteme für die vorliegende Arbeit ausgewählt wurden.
Ferromagnetische, Al-enthaltende, amorphe Legierungen sind seit 1995 bekannt.
Diese haben die Zusammensetzung Fe-(Al,Ga)-(P,C,B,Si,Ge) [99, 100].
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass die hier untersuchten, amorphisier-





Die in Abschnitt 3.1.2 vorgestellten Legierungen wurden galvanostatisch zwischen
0,1V und 2V mit einer Laderate von C/100 zykliert. Bei allen Legierungen erfolgte
nach dem zweiten Zyklus ein Kapazitätsabfall, der auf die Bildung einer SEI-Schicht
zurückzuführen ist. In den Legierungen Al84Gd6Ni7Co3, Al90,05Y4,4Ni4,3Co0,9Sc0,35
und Al90,227Y4,4Ni4,3Co0,9Zr0,173 wurden nur sehr geringe spezifische Kapazitäten
von ca. 25-50Ah/kg erreicht. Die Legierungen Al85Y8Ni5Co2, Al90,4Y4,4Ni4,3Co0,9
und Al83Y5La5Ni5Co2 wiesen hingegen höhere spezifische Kapazitäten auf. Mit ei-
ner Anfangskapazität von 260Ah/kg, bezogen auf die gesamte Zusammensetzung,
bzw. 450Ah/kg, nur auf den Al-Anteil bezogen, zeigte Al85Y8Ni5Co2 die vergleichs-
weise besten elektrochemischen Eigenschaften der gasverdüsten Al-Verbindungen
(Abb. 4.4). Nach dem zehnten Zyklus lag die spezifische Kapazität für Al85Y8Ni5Co2
noch bei 270Ah/kg bezogen auf Al. Aufgrund dessen wurde sie ausgewählt, um eine
röntgenographische Versuchsreihe nach verschiedenen Lade- bzw. Entladezuständen
durchzuführen.
Abb. 4.5 zeigt Röntgenpulverdiffraktogramme des Al85Y8Ni5Co2-Pulvers im Aus-
gangszustand sowie nach einem halben, einem ganzen Zyklus und nach 20 Zyklen.
Wie das breite Signal im Untergrund zwischen 40 ° und 50 ° zeigt, liegt das Pulver
im Ausgangszustand lediglich teilamorph vor. Nach einem halben Zyklus ist dieses
Signal durch die Überlagerung der intensiven Reflexe des Stahlnetzes nicht mehr so
deutlich zu erkennen. Die Diffraktogramme nach einem und nach 20 Zyklen zeigen
keine signifikanten Veränderungen. Demnach behält das Material seinen strukturel-
len Zustand während des Zyklierens im Wesentlichen bei.
Da die Legierung Al83La5Y5Ni5Co2 vergleichbare Werte bezüglich der spezifischen
Kapazität aufweist und zudem das zusätzliche Legierungselement La beinhaltet,
wurde sie ebenfalls bei verschieden Lade- bzw. Entladezuständen röntgenographisch
untersucht (Abb. 4.5 unten). Hierbei stellte sich heraus, dass das Pulver bereits im
Ausgangszustand kristallin und mehrphasig vorlag und auch während der Zyklierung
mehrphasig kristallin blieb.
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Abb. 4.4: Entwicklung der spezifischen Kapazität in gasverdüsten, teilamorphen Al-
Verbindungen bezogen auf die komplette Zusammensetzung (oben) und
auf den reinen Al-Anteil (unten).
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Abb. 4.5: Röntgendiffraktogramme der gasverdüsten, teilamorphen Legierung
Al85Y8Ni5Co2 (oben) und der Legierung Al83La5Y5Ni5Co2 (unten) im Aus-
gangszustand sowie nach verschiedenen Zyklierzuständen.
Al90,4Y4,4Ni4,3Co0,9, Al90,05Y4,4Ni4,3Co0,9Sc0,35 und Al90,227Y4,4Ni4,3Co0,9Zr0,173
sind anhand ihrer Zusammensetzung miteinander vergleichbar, da nur sehr geringe
Anteile an Sc bzw. Zr zur Ausgangslegierung zulegiert wurden. Die röntgenographi-
schen Untersuchungen dieser Legierungen ergaben, dass sie einen amorphen Anteil
enthalten und dass der kristalline Anteil nicht mehrphasig ist, sondern nur Al enthält
(Abb. 4.6 oben). Die Legierung Al84Gd6Ni7Co3 ist komplett amorph (Abb. 4.6 un-
ten). Aus den elektrochemischen Messungen geht hervor, dass die Ausgangslegierung
Al90,4Y4,4Ni4,3Co0,9 eine höhere spezifische Kapazität hat als die beiden Legierungen
mit Sc bzw. Zr (Abb. 4.4) und Al84Gd6Ni7Co3.
Aus diesen Voruntersuchungen ist ersichtlich, dass Al-Legierungen prinzipiell li-
thiiert werden können. Dabei sind offensichtlich Zusammensetzung und Kristalli-
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Abb. 4.6: Röntgendiffraktogramme der gasverdüsten Legierungen
Al90,4Y4,4Ni4,3Co0,9, Al90,05Y4,4Ni4,3Co0,9Sc0,35, Al90,227Y4,4Ni4,3Co0,9Zr0,173
(oben) und Al84Gd6Ni7Co3 (unten) im Ausgangszustand.
nitätsgrad im Ausgangszustand von Bedeutung. Es kann jedoch nicht abgeschätzt
werden, welchen Einfluss der jeweils kristalline bzw. amorphe Anteil auf die elek-
trochemischen Vorgänge hat. Um den amorphen Zustand bezüglich seiner Fähigkeit
für eine Lithiierung umfassend untersuchen zu können, werden daher die Proben im
komplett amorphen Zustand benötigt. Da durch die betrieblichen Gegebenheiten an
den Herstellungsparametern dieser Pulver keine Veränderungen vorgenommen wer-
den konnten, ist die Gasverdüsung in der zur Verfügung stehenden Weise für die
Herstellung amorpher Pulver ungeeignet. Eine weitere Maßgabe ist, die Anzahl der
Legierungselemente so gering wie möglich zu halten, um die Anzahl der Einfluss-
faktoren zu minimieren. Aus diesen Gründen werden die in den folgenden Kapiteln
beschriebenen Legierungspulver über Amorphisierungsprozesse hergestellt, auf die





Abb. 4.7: Röntgendiffraktogramme der Bänder mit den Zusammensetzungen
Al86La6Ni8, Al86Y6Ni8 und Al92Sm8.
Die Auswahl für die eigene Herstellung amorpher Legierungen erfolgte in Anlehnung
an die untersuchten, gasverdüsten Pulver. Die Zusammensetzungen dieser Pulver
wurden im Hinblick auf die Optimierung mechanischer Eigenschaften gewählt. Da
dieser Aspekt bei der rein mechanistischen Untersuchung als Batterieanwendung eine
eher untergeordnete Rolle spielt, wurden zwar die zur Amorphisierung bewährten
Additive Y bzw. La und Ni eingesetzt, jedoch auf weitere Zusätze verzichtet, so
dass die untersuchten Legierungssysteme so einfach wie möglich gehalten sind. In
diesem Sinne wurde versucht, die binäre Legierung Al92Sm8 [91, 89, 90] amorph
herzustellen. Dies gelang nicht. Vollständig amorphe Legierungen konnten mittels
Schmelzspinnen für Al86La6Ni8 [95, 96, 22] und Al86Y6Ni8 [97] hergestellt werden
(Abb. 4.7).
Die Bänder dieser beiden Legierungen wurden, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben,
gemahlen und gesiebt. Die Bestimmung der Menge an transportierten Li-Ionen aus
der galvanostatischen Zyklierung ergab für beide Legierungen eine um eine Größen-
ordnung geringere Menge ein- und ausgelagerter Li-Ionen verglichen mit kristallinem
Al (Abb. 4.8 unten).
Der erste Zyklus zeigt einen irreversiblen Kapazitätsverlust, der mit der Bildung
der Phasengrenzschicht (SEI - Solid Electrolyte Interphase) in Verbindung steht. In
den folgenden Zyklen werden ähnliche Mengen an Li ein- und ausgelagert, womit
die spezifische Kapazität nahezu gleich bleibt. Beide Legierungen sind durch eine
stabile, aber sehr niedrige spezifische Kapazität von ca. 30Ah/kg gekennzeichnet.
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Im Falle von kristallinem Al ist theoretisch jedes Al-Atom mit einem Li-Atom asso-
ziiert, was der Zintl-Phase LixAl (x = 1) entspricht. Der Wert xmax.,Li = 1 wird als
Referenzpunkt angesetzt. Wenn jedes Al-Atom trotz der Anwesenheit der Zusatz-
elemente ein Li-Atom aufnimmt, würde die spezifische Kapazität bei 636Ah/kg für
Al86Ni8La6 bzw. bei 693Ah/kg für Al86Ni8Y6 in Bezug auf die Molmassen der Le-
gierungen liegen. Die extrem niedrigen Lithiierungswerte von xLi = 0,04, verglichen
mit xmax.,Li = 1, beweisen, dass die Lithiierung in den amorphen Partikeln stark be-
hindert ist. Nach der Zyklierung befanden sich die Pulver beider Legierungen noch
im amorphen Zustand (Abb. 4.8 oben).
Als Ursachen für die gehemmte Lithiierung kommen verschiedene Möglichkeiten
in Betracht: die Art der Herstellung, eine passivierte Oberfläche, der Einfluss der
zusätzlichen Legierungselemente, der Kristallinitätsgrad sowie das freie Volumen.
Herstellungsmethode Um eine alternative Präparationsmethode zu testen, wur-
den kristalline Vorlegierungen der bereits als Bänder hergestellten Legierungen
Al86La6Ni8 und Al86Y6Ni8 hochenergetisch gemahlen (vgl. 3.1). Die entstandenen
Pulver waren nahezu amorph (Abb. 4.9). Die wenigen, diffusen Reflexe spiegeln
die Präsenz eines geringen Anteils kristalliner Phasen wider. Mit einer spezifischen
Kapazität von ungefähr 25Ah/kg nach dem ersten Zyklus (Abb. 4.10) weisen diese
Pulver ein ähnliches Verhalten wie die schmelzgesponnenen Proben (Abb. 4.8 unten)
auf. Diese Ergebnisse zeigen, dass die Herstellungsmethode der amorphen Legierun-
gen keinen bemerkenswerten Einfluss auf das elektrochemische Verhalten bezüglich
einer Lithiierung hat.
Abb. 4.9: Röntgendiffraktogramme der gemahlenen Vorlegierungen Al86La6Ni8 und
Al86Y6Ni8.
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Abb. 4.10: Entwicklung von Li-Anteil bzw. spezifischer Kapazität über zehn Zy-
klen in der gemahlenen Vorlegierung Al86Y6Ni8, stellvertretend auch für
Al86La6Ni8.
Abb. 4.11: Durch AES ermittelte Zusammensetzung der Oberflächen von amorphen
Al86La6Ni8 (oben) und Al86Y6Ni8-Pulvern (unten). Ein Sputterabtrag
von 1min. entspricht einer Tiefe von ca. 2 nm.
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Oberflächenoxide Al-Oberflächen sind im Allgemeinen selbst unter Schutzgasat-
mosphäre durch sehr dünne Al-Oxidschichten passiviert. Mittels AES wurde eine
Untersuchung des Tiefenprofils durchgeführt. Dabei wurden an den Pulvern Oxid-
schichtdicken von ca. 18 nm für Al86Ni8La6 und ca. 14 nm für Al86Ni8Y6 ermittelt
(Abb. 4.11). Hierbei ist anzumerken, dass die Rauhigkeit der Partikeloberflächen
zu einer künstlichen Verbreiterung des O-Signalabfalls während der Messung führt.
Um den Einfluss dieser Oxidschicht auf das elektrochemische Verhalten zu untersu-
chen, wurde eine Al86Ni8Y6-Probe mit HF/HNO3 (1:1) geätzt und anschließend im
dynamischen Vakuum getrocknet. Die Untersuchung des Tiefenprofils mittels AES
ergab, dass die Dicke der Oxidschicht durch den Ätzschritt wesentlich verringert
werden konnte. Nach einer Sputter-Zeit von 2min., die mit einer Tiefe von 4 nm
korreliert, ist das O-Signal der ungeätzten Probe wesentlich niedriger als im Aus-
gangszustand. Im geätzten Zustand dagegen bleibt das O-Signal auch nach 7min
Sputter-Zeit, was mit einer Tiefe von 14 nm korreliert, konstant (Abb. 4.12 oben,
vgl. Abb. 4.11). Die geätzte Probe wurde in eine Testzelle eingebaut und galvano-
statisch zykliert (Abb. 4.12 unten). Im Gegensatz zu ungeätzten Proben, bei denen
die eingelagerte Li-Menge bei xmax.,Li ≈ 0,08 lag (vgl. Abb. 4.8), konnte diese bei
der geätzten Probe auf xmax.,Li = 0,27 (im zweiten Zyklus) gesteigert werden. Nach
dem zweiten Zyklus sank die eingelagerte Li-Menge während der folgenden 10 Zy-
klen kontinuierlich bis xLi < 0,1. Dieser Wert entspricht ungefähr der Lithiierung in
den ungeätzten Proben. Dass dieses Absinken nicht schlagartig wie in kristallinen
Proben erfolgt, ist vermutlich auf eine erneute, von Zyklus zu Zyklus zunehmende
Oberflächenschichtbildung zurück zu führen. Auffällig ist, dass nach dem zweiten
Zyklus die eingelagerte Li-Menge größer ist, als nach dem ersten Zyklus. Dieses Ver-
halten wird möglicherweise durch parasitäre, ladungsgenerierende Nebenreaktionen,
z.B. mit dem Elektrolyten, verursacht, konnte aber bisher nicht aufgeklärt werden.
Durch diesen Versuch wurde gezeigt, dass durch einen Ätzschritt und die damit
einhergehende Reduktion der Oberflächenoxide die Fähigkeit für die Aufnahme von
Li gesteigert werden kann. Um die erhöhte elektrochemische Aktivität geätzter Pro-
ben aufrecht zu erhalten, sollten Elektrolyte ohne sauerstoffhaltige Lösungsmittel-
moleküle eingesetzt werden, da diese die Neubildung der Oxidschicht unterstützen.
Es bleibt zu bemerken, dass das Vorhandensein einer passivierenden Oxidschicht
nicht allein der Grund für eine behinderte Lithiierung sein kann. Es ist allgemein
bekannt, dass kristallines Al an Luft sofort eine passivierende Oxidschicht ausbildet.
Trotzdem ist kristallines Al-Pulver lithiierbar (vgl. 4.1).
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Abb. 4.12: Durch AES ermittelte Zusammensetzung der Oberfläche einer geätzten
amorphem Al86Y6Ni8-Elektrode (oben). Ein Sputterabtrag von 1min.
entspricht einer Tiefe von ca. 2 nm. Entwicklung der Lithiierung bzw.











Masse% 63,77 12,98 22,53 99,28 70,17 13,06 15,5 98,73
at.% 85,43 8,00 5,86 99,28 85,66 7,33 5,74 98,73
Eine oxidische Oberflächenschicht behindert zwar den Lithiierungsprozess. Sie be-
dingt aber nicht die geschilderten Unterschiede kristalliner und amorpher Materiali-
en bezüglich der Lithiierbarkeit. Dem geschilderten Umstand liegen demnach weitere
Ursachen zugrunde.
Zusatzelemente Da elementares Al nicht amorph herstellbar ist, werden Elemen-
te zulegiert, die die Kristallisation des Stoffsystems verhindern. Bei den ersten Un-
tersuchungen dieser Forschungsarbeit wurden teilamorphe, quaternäre bzw. quinäre
Legierungen untersucht, die per Gasverdüsung v.a. im Hinblick auf deren thermische
und mechanische Eigenschaften hergestellt worden sind. Um komplett amorphe Pul-
ver zu erhalten, wurden mittels Rascherstarrung Bänder hergestellt. Dabei wurde
gleichzeitig versucht, die Anzahl der zusätzlichen Legierungselemente zu reduzie-
ren und lediglich die Amorphizität zu gewährleisten. Die Untersuchungen ergaben,
dass die gasverdüsten, teilamorphen Legierungen deutlich bessere elektrochemische
Eigenschaften aufwiesen als die schmelzgesponnenen, komplett amorphen Legierun-
gen.
Mittels chemischer Analyse wurde zunächst die Zusammensetzung der rascher-
starrten Bänder kontrolliert (Tab. 4.3). Die chemische Zusammensetzung liegt sehr
nah an der nominellen.
Um den Einfluss der zulegierten Elemente auf das elektrochemische Verhalten
im Vergleich zu reinem, kristallinem Al zu untersuchen, wurden amorphe Pulver
der Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 für 1 h bei 450 °C wärmebehandelt. Dies
führte zur kompletten Kristallisation der Pulver.
Die Phasenzusammensetzungen der vollständig kristallisierten Bänder der Legie-
rungen Al86La6Ni8 und Al86Y6Ni8 wurden mittels Rietveldverfeinerung ermittelt.
Abbildung 4.13 zeigt die Übereinstimmung zwischen experimentellen und berechne-
ten Werten. Die Legierung Al86La6Ni8 ist vierphasig und enthält neben elementarem
a-Al die Phasen NiAl, Al11La3 und Al3Ni. Die Legierung Al86Y6Ni8 ist nur dreipha-
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Abb. 4.13: Bestimmung der Phasenzusammensetzung mittels Rietveldverfeinerung




Tab. 4.4: Phasenzusammensetzung der rascherstarrten Bänder der Legierungen
Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 aus der Rietveldverfeinerung.
Al86La6Ni8 Al86Y6Ni8
Phase Raumgruppe Anteil Phase Raumgruppe Anteil
Al Fm-3m [101] 33 Masse% Al Fm-3m [101] 49 Masse%
NiAl Pm-3m [102] 1 Masse% Al3Y R-3m [103] 5 Masse%
Al11La3 Immm [104] 31 Masse% Al19Ni5Y3 Cmcm [105] 46 Masse%
Al3Ni Pnma [106] 35 Masse%
sig und enthält neben a-Al die Phasen Al3Y und Al19Ni5Y3. Die Raumgruppen sowie
die Anteile der einzelnen Phasen sind in Tabelle 4.4 dargestellt.
Die galvanostatische Zyklierung beider Legierungen ergab, dass die Menge an ein-
gelagertem Li im Vergleich zu den amorphen Pulvern signifikant gesteigert werden
konnte (Abb.4.14 und 4.15). Die Entladekurve zeigt im ersten Zyklus zwei Stufen
bei 0,8V und 0,1V. Da die erste Stufe keine Entsprechung in der Gegenrichtung auf-
weist, ist dies ein irreversibler Prozess, der möglicherweise durch die Reduktion des
Elektrolyten verursacht wird. Ab dem zweiten Zyklus tritt nur noch die zweite Stufe
in Erscheinung. Diese ist gleichzeitig die untere Potentialgrenze, die aufgrund der
möglichen Li-Plattierung auf der Elektrodenoberfläche nicht noch weiter zu niedri-
geren Potentialen verschoben wurde. Die Delithiierung erfolgt zum großen Teil bei
einem Potential von 0,5V. Die spezifische Kapazität ist niedriger als bei reinem, kris-
tallinem Al (vgl. Abb. 4.2). Demzufolge wird in die kristallisierten Legierungspulver
weniger Li eingelagert als in reines Al. Dies ist dadurch begründet, dass neben der
lithiierbaren Al-Phase andere z.T. ternäre Phasen vorliegen, die mit Li keine Pha-
sen bilden. Die Einflüsse der Elemente La und Y unterscheiden sich nicht merklich.
Daher wird angenommen, dass der Grund für das unterschiedliche Zyklierungsver-
halten amorpher und kristalliner Proben nicht in der Zusammensetzung, sondern im
Grad bzw. der Ausprägung der Kristallinität zu suchen ist. Aufgrund dessen wurden
im Folgenden die amorphen Pulver teilweise kristallisiert.
Kristallinitätsgrad Wie die beschriebenen Ergebnisse gezeigt haben, sind die un-
tersuchten Legierungen im kristallinen Zustand wesentlich besser lithiierbar als im
amorphen Zustand. Um die Temperaturen auftretender Kristallisationsschritte, die
möglicherweise die Lithiierung aktivieren, abschätzen zu können, wurden DSC--
Messungen vorgenommen (Abb. 4.16). Die Messkurven zeigen für beide Legierungen
52
4.3 Konventionelle, amorphe Al-Basislegierungen
Abb. 4.14: Entwicklung der Lithiierung (oben) bzw. der spezifischen Kapazität über
zehn Zyklen in kristallisiertem Al86Ni8La6-Pulver bezogen auf die gesam-
te Legierung (Mitte) und bezogen auf den Al-Anteil (unten).
53
4 Ergebnisse
Abb. 4.15: Entwicklung der Lithiierung (oben) bzw. der spezifischen Kapazität über
zehn Zyklen in kristallisiertem Al86Ni8Y6-Pulver bezogen auf die gesamte
Legierung (Mitte) und bezogen auf den Al-Anteil (unten).
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Abb. 4.16: DSC-Kurven (40 °C/min) von amorphen Bändern der Legierungen
Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6.
Tab. 4.5: Umwandlungs- und Wärmebehandlungstemperaturen für Pulver der Le-







drei exotherme Ereignisse, die mit verschiedenen Kristallisationsvorgängen in Ver-
bindung stehen können (genauere Ausführung in 4.18 und 4.19). Auf diesen Messun-
gen basierend wurden für beide Legierungen verschiedene Wärmebehandlungstem-
peraturen ausgewählt (Tabelle 4.5).
Ziel der Wärmebehandlungen war es, die Pulver nur teilweise zu kristallisieren,
um so die Abhängigkeit des elektrochemischen Verhaltens von verschiedenen Kristal-
lisationszuständen zu untersuchen. Um eine komplette Kristallisation zu vermeiden,
wurde die Wärmebehandlung mit einer kurzen Haltezeit von 10min. durchgeführt.
Für komplett kristallisiertes Pulver wurde die Temperatur für 1 h bei 450 °C ge-
halten. Abbildung 4.17 (oben) zeigt, dass die Wärmebehandlung bei 307 °C eine
Teilkristallisation in beiden Legierungen verursacht hat. Im Falle von Al86Ni8La6
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verringert die Wärmebehandlung bei 330 °C den amorphen Anteil weiterhin, wäh-
rend eine Temperatur von 400 °C zur kompletten Kristallisation führt. Für Al86Ni8Y6
führt schon eine Wärmebehandlungstemperatur von 350 °C zur kompletten Kristal-
lisation. Die Ergebnisse der elektrochemischen Tests sind in Abbildung 4.17 (unten)
dargestellt. Die teilkristallisierten Pulver beider Legierungen sind elektrochemisch
relativ inaktiv und erreichen nur spezifische Kapazitäten von ungefähr 25Ah/kg. Im
Gegensatz dazu findet in komplett bzw. fast komplett kristallisierten Pulvern eine
bedeutend höhere Lithiierung statt. Die spezifische Kapazität erreicht dadurch si-
gnifikant höhere Werte. Für vollständig kristallisiertes (450 °C/1h) Al86Ni8La6, liegt
die spezifische Kapazität zu Beginn bei 225Ah/kg und erreicht während der folgen-
den Zyklen Werte um 175Ah/kg. Für komplett bzw. fast komplett kristallisiertes
Al86Ni8Y6 liegt die spezifische Kapazität anfänglich zwischen 275Ah/kg und 375
Ah/kg und erreicht während der folgenden Zyklen ähnliche Werte wie Al86Ni8La6.
Mit der fortschreitenden Wärmebehandlung und der damit einhergehenden Kris-
tallisation lässt sich somit die Lithiierbarkeit signifikant steigern. Der Übergang
vom elektrochemisch inaktiven in den elektrochemisch aktiven Zustand erfolgt da-
bei sprunghaft innerhalb eines bestimmten Temperaturintervalls. Ist ein bestimmter
Kristallisationszustand erreicht, kann signifikant mehr Li in die Legierungen einge-
lagert werden. Eine weitere Temperaturerhöhung führt aber nicht zu einer weite-
ren Steigerung der spezifischen Kapazität. Der Temperaturbereich konnte auf eine
Spanne zwischen 400 °C≤T≤ 450 °C für Al86Ni8La6 und 307 °C≤T ≤ 350 °C für
Al86Ni8Y6 eingegrenzt werden. Der Übergang vom elektrochemisch inaktiven zum
elektrochemisch aktiven Zustand ist demnach vom kristallinen Anteil der Elektro-
de abhängig. Dieser ist für die beiden Legierungen unterschiedlich. Für Al86Ni8La6
ist das elektrochemische Verhalten von wärmebehandelten Pulvern vergleichbar mit
dem des Ausgangspulvers. Erst nach einer kompletten Kristallisation mit verlänger-
ter Haltezeit kann eine signifikante Lithiierung beobachtet werden. Im Gegensatz
dazu kann für Al86Ni8Y6 bereits eine signifikante Lithiierung bei einer unvollständi-
gen Kristallisation beobachtet werden. Es ist bemerkenswert, dass der beschriebene
Inaktiv-Aktiv-Übergang für Al86Ni8La6 ungefähr 110 °C höher als das letzte exo-
therme Ereignis liegt (Abb. 4.16). Für Al86Ni8Y6 tritt dieser Übergang bereits nach
dem zweiten exothermen Ereignis auf. Eine komplette Kristallisation wie im Falle
von Al86Ni8La6 scheint hier nicht notwendig zu sein. Aus den gezeigten Röntgen-
diffraktogrammen ist weder eine Änderung der Phasenzusammensetzung noch der
Anteile der Phasen ersichtlich (Abb. 4.17 oben). Die bei 400 °C wärmebehandel-
te Al86Ni8La6 Probe enthält keinen aus dem Röntgendiffraktogramm ersichtlichen
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amorphen Anteil mehr und ist dennoch kaum lithiierbar. Im Gegensatz dazu enthält
die bei 350 °C wärmebehandelte Al86Ni8Y6 Probe noch einen amorphen Anteil und
trotzdem ist eine signifikante Lithiierung schon möglich. Die Ursache dieses Verhal-
tens konnte noch nicht abschließend geklärt werden. Es ist anzumerken, dass alle
Phasen, die mittels Rietveldverfeinerung bestimmt worden sind, bereits in den Rönt-
gendiffraktogrammen beider Legierungen der bei 307 °C wärmebehandelten Proben
zu beobachten sind. Möglicherweise war die Haltezeit von 10min. zu ausgedehnt, so
dass die auftretenden Phasen bereits teilweise gebildet wurden.
Um diesen Umstand genauer zu betrachten, wurden Bandstücke beider Legierun-
gen während des Aufheizens mittels Synchrotron-Strahlung in situ untersucht (Abb.
4.18 und 4.19). Wie beschrieben, zeigen beide Legierungen während des Kristallisie-
rungsprozesses drei exotherme DSC-Ereignisse (Abb. 4.16). Das erste steht jeweils
mit der ersten Ausscheidung von a-Al in Verbindung. Im Falle von Al86Ni8La6 tritt
der erste erkennbare a-Al-Reflex 111 bei 265 °C auf, was mit der Temperatur des ers-
ten exothermen DSC-Ereignisses korreliert. Die anderen a-Al-Reflexe 200 und 220
sind erst bei 315 °C gleichzeitig zusammen mit allen anderen auftretenden Reflexen
der Phasen NiAl (z.B. 100), Al11La3 (z.B. 103) und Al3Ni (z.B. 121) sichtbar. Diese
Temperatur korreliert mit dem zweiten exothermen Ereignis. Das dritte exotherme
Ereignis bei 240 °C schließt sich an das zweite an, ohne zwischendurch wieder den Un-
tergrund zu erreichen. Dies steht möglicherweise damit in Verbindung, dass in den
Röntgendiffraktogrammen aus der in situ Messung kein weiterer Kristallisations-
vorgang erkennbar ist. Daher ist zu vermuten, dass dieses dritte exotherme Ereignis
Ausdruck einer Phasenumordnung oder eines vergleichsweise starken Kornwachs-
tums ist. Im Falle von Al86Ni8Y6 war das für die Messung verwendete Bandstück
ungünstigerweise nicht komplett amorph. Zu Beginn der in situ Messung waren des-
halb bereits Reflexe, wenn auch mit sehr geringen Intensitäten, aller auftretenden
Phasen vorhanden. Am deutlichsten ist dabei die Phase Al19Ni5Y3 (z.B. 134 und 155)
erkennbar. Die Phase Al3Y ist möglicherweise auch schon vorhanden. Sie lässt sich
jedoch nicht einzeln identifizieren, da die Reflexpositionen mit denen von Al19Ni5Y3
überlagern. Bei 225 °C beginnt die Ausbildung des zweiten Al-Reflexes 200, was in
Verbindung mit dem Auftreten und dem breiten Verlauf des ersten exothermen DSC-
Ereignisses steht. Der dritte Al-Reflex 220 ist bei 250 °C zu erkennen. Das zweite
DSC-Ereignis tritt allerdings erst bei 335 °C auf und weist durch die zusätzlichen
Reflexe auf die weitere Ausbildung der Phasen Al3Y und Al19Ni5Y3 hin. Außerdem
steigt die Intensität der Al-Reflexe erheblich an. Ähnlich wie bei Al86Ni8La6 findet
sich auch hier in den in situ Röntgendiffraktogrammen keine Entsprechung zum
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Abb. 4.18: Röntgendiffraktogramme eines amorphen Bandes der Legierung
Al86Ni8La6 während des Aufheizens mit einer Rate von 50 °C/min.
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Abb. 4.19: Röntgendiffraktogramme eines amorphen Bandes der Legierung
Al86Ni8Y6 während des Aufheizens mit einer Rate von 50 °C/min.
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Abb. 4.20: DSC-Kurven (40 °C/min.) von amorphen und bei 307 °C wärmebehan-
delten Pulvern der Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6.
dritten exothermen DSC-Ereignis, das sich aber deutlich vom Untergrund abhebt.
Zusammenfassend zeigt sich, dass für Al86Ni8La6 zwar beide Kristallisationsschrit-
te im Röntgendiffraktogramm und der DSC-Messkurve auftreten, diese jedoch nicht
mit dem Eintreten der elektrochemischen Aktivität (Lithiierung) korrelieren. Auch
für Al86Ni8Y6 sind die ersten beiden Kristallisierungsschritte im Röntgendiffrakto-
gramm zu erkennen. Im Gegensatz zu Al86Ni8La6 trifft die zweite Kristallisations-
stufe hier aber die Temperatur, bei der das Material elektrochemisch aktiv wird.
Der quantitative, amorphe Anteil eines Materials lässt sich anhand der Peak-
fläche der exothermen Ereignisse im DSC-Experiment bestimmen. Daher wurden
DSC-Experimente mit den amorphen sowie den bei verschiedenen Temperaturen
kristallisierten Pulvern durchgeführt. In Abbildung 4.20 sind die DSC-Kurven der
amorphen und der bei 307 °C wärmebehandelten Pulver dargestellt. Jedoch traten
bei allen wärmebehandelten Pulvern keine exothermen Ereignisse auf. Dies lässt
vermuten, dass die Pulver bereits nach der Wärmebehandlung bei 307 °C keinen
amorphen Anteil mehr aufweisen. Dies steht im Widerspruch zu den entsprechen-
den Röntgendiffraktogrammen (Abb. 4.17), wo bei den bei 307 °C wärmehandelten
Pulvern durch das breite Untergrundsignal noch auf amorphe Masseanteile geschlos-
sen werden kann. Dieses Verhalten konnte bisher noch nicht geklärt werden.
Li-Eindringtiefe Die Eindringtiefe des Lithiums beim Entladen wurde mittels XPS
untersucht. Diese Untersuchung kann zweckmäßigerweise nicht an Pulver vorgenom-
men werden, da auch nach einem Sputterabtrag Partikelaußenseiten an der Ober-
fläche liegen würden und somit Li auch dann detektierbar wäre. Deshalb wurden
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Abb. 4.21: Entladung/Lithiierung von amorphem und kristallisiertem Al86Ni8Y6-
Band im Ausgangszustand und im sputter-gereinigten Zustand.
Abb. 4.22: XP-Spektren der Bindungsenergie von Li 1s in amorphem Al86Ni8Y6-
Band nach der Entladung/Lithiierung und nach 2min. sputtern, was mit
einer Tiefe von ungefähr 6 nm korreliert.
amorphe und kristallisierte Bandstücke der Legierung Al86Ni8Y6 verwendet. Diese
wurden einmal entladen, d.h. lithiiert. Überraschenderweise konnte, im Gegensatz zu
den Pulverproben, auch in kristallines Band kaum Li eingelagert werden (Abb. 4.21),
obwohl elektrischer Kontakt und Leitfähigkeit gegeben waren. Außerdem wurden die
Versuche an sputter-gereinigten Proben wiederholt, was aber zu den gleichen Ergeb-
nissen führte. Anhand der XPS-Daten wurde festgestellt, dass in allen untersuchten
Proben die Eindringtiefe des Lithiums bei weniger als 6 nm lag (Abb. 4.22).
Warum auch in kristallines Band fast kein Li eingelagert wurde, konnte noch nicht
geklärt werden. Dies ist offensichtlich eine spezifische Eigenschaft der Bänder gegen-
über gemahlenem Pulver. Vermutlich ist das Gefüge im Band zu grobkörnig, so dass
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Abb. 4.23: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen an polierten, kristallisierten
Bändern der Legierungen Al86Ni8La6 (links) und Al86Ni8Y6 (rechts).
zu wenig Korngrenzen für das Eindringen und die Diffusion von Li vorhanden sind.
Dazu wurden Gefügeaufnahmen an polierten, kristallinen Bandproben im REM ge-
macht. In Abbildung 4.23 ist zu sehen, dass keine der beiden Legierungen eine klas-
sische Gefügestruktur mit klar abgegrenzten Körnern (Kristalliten) zeigt. Aufgrund
des Ordnungszahlkontrastes weisen helle Stellen auf La- bzw. Y-haltige Bereiche hin.
Diese haben, insbesondere bei Al86Ni8La6, annähernd radiale Formen. Daraus wird
geschlossen, dass sie aus der umgebenden Al-haltigen Matrix ausgeschieden wurden.
Die äußerst geringe Fähigkeit zur Lithiierung ist vermutlich darauf zurückzuführen,
dass die Korngrenzen der Bänder eher verwaschene Bereiche darstellen. Kristallisier-
te Pulver besitzen ein deutlich besseres Lithiierungsvermögen, was möglicherweise
an den kantigen Oberflächen der Pulverpartikel liegt.
Dem Vorhaben, die Li-Eindringtiefe in amorphem und kristallinem (elektroche-
misch aktivem) Material miteinander zu vergleichen, konnte mit dieser Methode nur
z.T. entsprochen werden. Weiterführende Untersuchungen sollten die lokale Elemen-
tanalyse an gesputterten Pulverpartikeln (z.B. mittels EDX) beinhalten.
Freies Volumen Die Fragestellung der in diesem Abschnitt vorgestellten Unter-
suchung ist, ob das freie Volumen zwischen den regellos angeordneten Atomen im
amorphen Zustand zu wenig Platz für die Aufnahme und Speicherung zusätzlicher
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amorph 3, 358± 0, 003 3, 173± 0, 009
kristallina 3, 423± 0, 008 3, 212± 0, 005
a Geglühtes Band (Ar-Armosphäre, T = 450 °C, t = 30min.).
Li-Atome bietet. Auf Abbildung 1.2 Bezug nehmend wird an dieser Stelle betont,
dass die Li-Einlagerung in amorphe Al-Legierungen einen anderen Einlagerungsme-
chanismus als bei kristallinen Legierungen erfordert. Im kristallinen Al-Gitter wird
die Li-Einlagerung über einen klassischen Phasenbildungsprozess mit einem Über-
gang vom Al-Gitter zum LiAl-Gitter realisiert. Dabei besetzen die Li-Atome nicht
die Zwischengitterplätze, da sie für diese Positionen zu groß sind, sondern diffundie-
ren im Al-Gitter über Al-Leerstellen [107, 108]. Da auf diese Weise das LiAl-Gitter
komplett neu aufgebaut wird, was eine Volumenänderung verursacht, muss im kris-
tallinen Al-Gitter nicht notwendigerweise ein bestimmtes freies Volumen vorhanden
sein. Im Gegensatz dazu muss bei amorphen Al-Elektroden ein bestimmtes freies
Volumen zur Verfügung stehen, um die Diffusion bzw. die Speicherung zusätzlicher
Li-Atome zu ermöglichen.
Wie in Kapitel 2.7.2 erläutert, ist es nicht möglich, elementares Al amorph herzu-
stellen. Um den Anteil des freien Volumens in amorphem und kristallinem Material
abschätzen und vergleichen zu können, wurde mittels Heliumpyknometrie die Dich-
te amorpher und komplett kristallisierter Bänder beider Legierungen gemessen. Wie
aufgrund des Modells der dichtesten Kugelpackung erwartet, zeigten beide Legierun-
gen im amorphen Zustand eine geringere Dichte als im kristallinen Zustand (Tabelle
4.6). Die Raumerfüllung liegt für eine kristalline (kubisch-flächenzentrierte) Struk-
tur theoretisch bei 74%. Bei den vorliegenden, kristallisierten Legierungen handelt
es sich durch die Zugabe der beiden Legierungselemente um Phasengemische, deren
Phasen nicht alle kubisch-flächenzentriert sind (vgl. Abbildungen 4.13). Dennoch
betrug auch der experimentell ermittelte Wert für die Raumerfüllung 74%. Um für
die amorphen Legierungen die Raumerfüllung zu bestimmen, wurde im amorphen
Netzwerk ein Kubus der Größe einer kristallinen Einheitszelle angenommen. Um
die Raumerfüllung in einem solchen amorphen Kubus abzuschätzen, wurde die Be-
rechnung durch die Annahme vereinfacht, dass das Verhältnis der Dichten zwischen
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Abb. 4.24: Schematische Darstellung eines kristallinen Zustandes (a), eines dichten,
amorphen Zustandes (b) und eines weitmaschigen, amorphen Zustandes
(c).
amorphem und kristallinem Zustand für reines Al und für die Al-Basislegierungen
annähernd gleich ist. Daher ergibt sich, dass das Verhältnis der Massen der Einheits-
zellen (bzw. eines Volumens dieser Größe) gleich dem Verhältnis der experimentell
ermittelten Dichten ist. Mit der Masse der amorphen „Einheitszelle“ und damit der
darin befindlichen Atomanzahl konnte nun die Raumerfüllung ermittelt werden. Un-
ter Einbeziehung der Messfehler wurde die Raumerfüllung des vorliegenden amor-
phen Zustandes mit 72% ≤ x ≤ 73% ermittelt (siehe Anhang). Dieser Wert liegt
nur wenig niedriger als der Wert für die kristallinen Proben, was auf einen relativ
dichten amorphen Zustand hinweist. Im Unterschied zum kristallinen Zustand, bei
dem Li durch den Platzwechselmechanismus in die Struktur eingebaut wird, be-
nötigt der amorphe Zustand Diffusionskanäle und Speicherplätze für Li-Atome in
Form eines freien Volumens. Li-Atome sind mit einem Atomradius 152,0 pm etwas
größer als Al-Atome (143,2 pm) [109]. Die Speicherung von Li im Verhältnis 1:1 zu
Al (angelehnt an die kristalline Phase LiAl) würde eine Raumerfüllung von 37%
erfordern - ungefähr die Hälfte der Raumerfüllung des kristallinen Zustandes (Abb.
4.24). Auf diese Weise könnte eine reversible Lithiierung der Elektrode gegebenen-
falls ohne Volumenänderungen möglich sein. Ein weiterer, möglicher Vorteil eines
weitmaschigen, amorphen Al-Netzwerkes wäre eine gewisse interne Duktilität, die
flexible Diffusionskanäle hervorbringen könnte. Durch diese experimentellen Daten
konnte gezeigt werden, dass das freie Volumen der untersuchten Al-basierten Legie-
rungen unzureichend für eine adequate Einlagerung von Li ist. In ähnlichem Zusam-
menhang untersuchten Balke et al. [110] die Beweglichkeit von Li-Ionen in amorphen
Si-Dünnschichtanoden mittels elektrochemischer Dehnungsmikroskopie. An struktu-
rellen Heterogenitäten wurde eine erhöhte Li-Ionen-Migration beobachtet. Beaulieu
et al. [111] beschrieben außerdem das Eindringen von Li in SnMn3C-Partikel über
Korngrenzen, die als Diffusionskanäle dienen. Demzufolge kann die Diffusion von Li-
Ionen durch ein amorphes Netzwerk möglich sein, wenn ein gewisses Maß an freiem
Volumen, welches der Größe der Li-Ionen entspricht, vorhanden ist.
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Im Allgemeinen ist die Diffusion in amorphemMaterial bedeutend langsamer als in
kristallinem Material. In kristallinen Materialien existieren hauptsächlich zwei Dif-
fusionsmechanismen: (i) der Gitteraustauschmechanismus (Leerstellenmechanismus)
und (ii) der Zwischengittermechanismus im Falle von sehr kleinen, diffundierenden
Atomen. Beide Mechanismen sind nicht auf amorphe Materialien übertragbar, da
einzelne Atomsprünge dort eine untergeordnete Rolle spielen. In amorphen Materia-
lien diffundieren Atome hauptsächlich durch eine thermisch aktivierte Kollektivbe-
wegung in Form von Atomketten bzw. -ringen [112, 113]. Es ist möglich, dass solche
Atomformationen trotzdem zu einer Art Austauschmechanismus in der Lage sind. In
diesem Fall würde aber die Volumenänderung vergleichbar mit der des kristallinen
Zustandes sein. Wären diese Platzwechsel bei den untersuchten amorphen Legierun-
gen eingetreten, hätte ein höherer Lithiierungszustand erreicht werden müssen. In
kristallinen Strukturen haben die elektrostatischen Wechselwirkungen zwischen den
Atomen großen Einfluss auf die Diffusionseigenschaften, während in amorphen Ma-
terialien eher elastische Wechselwirkungen die Diffusionsprozesse dominieren [112].
Derartige kinetische Abhängigkeiten sollten bei den hier untersuchten amorphen
Legierungen durch extrem langsame Laderaten kompensiert werden. Die niedrige
Eindringtiefe der Li-Ionen zeigt, dass die innere Elastizität dieser Legierungen un-
zureichend ist (vgl. Abbildung 4.22). An der Oberfläche bzw. oberflächennahen Be-
reichen hingegen scheint eine gewisse lokale Elastizität das Eindringen von Li zu
ermöglichen. Wird eine bestimmte Tiefe erreicht, ist ein weiteres Eindringen durch
die relativ starren Atomformationen nicht mehr möglich.
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4.4 Amorphe, Al-Li-basierte Legierungen
Abb. 4.25: Schematische Darstellung der Li-Einlagerung in kristallines Al, in
eine amorphe Al-basierte Legierung und in eine amorphe Al-Li-basierte
Legierung.
In Abschnitt 4.3.2 wurde beschrieben, dass für die Li-Einlagerung in eine amorphe
Legierung Diffusionskanäle in Form von freiem Volumen vorhanden sein müssen.
Dieses freie Volumen sollte sich zweckmäßigerweise in der Größenordnung der Li-
Atome bewegen. Über die Auswahl der Legierungselemente kann eine Legierung so
zusammengestellt werden, dass die unterschiedlichen Atomradien ein Maximum an
freiem Volumen zulassen [114, 115, 116, 98]. Bezüglich der Amorphisierbarkeit liegt
die optimale Differenz des Atomradius eines Zusatzelementes bezogen auf den Atom-
radius des Basiselementes bei 15%. Beim Kombinieren zweier Elemente mit stärker
abweichenden Atomgrößenverhältnissen werden die zwischen den größeren Atomen
befindlichen Lücken/Zwickel mit den kleineren Atomen gefüllt oder diese bilden
Cluster und tragen nicht wesentlich zur Störung der Gitterbildung der Basisatome
bei. Die vorliegende Forschungsarbeit beschränkt sich aus den in Kapitel 1 genann-
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Abb. 4.26: Innenraum einer melt spinning Anlage. Der unten liegende Quarzglastie-
gel befindet sich beim Abguss in der Induktionsspule. Er ist hier durch
die Reaktion von Li mit SiO2 durchgeschmolzen.
ten Gründen auf Al als Basiselement. Da der Atomradius von Al (143,2 pm) dem
von Li (152,0 pm) mit 6% Abweichung sehr ähnlich ist, erscheint es unwahrschein-
lich, durch die Wahl anderer Zusatzelemente ein deutlich größeres freies Volumen zu
schaffen. Daher ist der Ansatz der in diesem Abschnitt vorgestellten Untersuchun-
gen, Li bereits in die Ausgangslegierung zu integrieren und so das für die Diffusion
und Einlagerung von Li benötigte freie Volumen durch Li zur Verfügung zu stellen.
Wird Li elektrochemisch aus der Anode entfernt, bleibt das umgebende amorphe
Atomgerüst optimalerweise in seinem vorliegenden Zustand. Ist dies der Fall, kann
Li im Folgenden wieder auf seinen Ausgangsplätzen eingelagert werden (Abb. 4.25).
4.4.1 Al-Li-Basislegierung mit den Legierungselementen Y
und Ni
Bei den hier untersuchten Al-Basislegierungen wird neben Ni ausschließlich Y als
zusätzliches Legierunselement eingesetzt, da es gegenüber La eine geringere molare
Masse besitzt und ein besserer Sauerstofffänger ist. Die elektrochemischen Tests
wiesen für La und Y keinen besonderen Unterschied auf (vgl. 4.3.2). Zunächst wurde
der atomare Al-Anteil der Ausgangslegierung Al86Ni8Y6 zur Hälfte durch Li ersetzt
(Al43Li43Ni8Y6), was der Phase LiAl entspricht.
68
4.4 Amorphe, Al-Li-basierte Legierungen
Wie bei den bisher untersuchten Legierungen wurde zunächst versucht, auch mit
der Li-haltigen Legierung amorphe Bänder mittels Schmelzspinnen herzustellen. Die
Vorlegierung konnte aufgrund des hohen Li-Anteils nicht wie bisher im Lichtbogen-
ofen hergestellt werden, sondern musste induktiv in einem geschlossenen Ta-Tiegel
erschmolzen werden (siehe 3.1). Üblicherweise wird beim Schmelzspinnen die Vorle-
gierung induktiv in einem Quarzglasrohr aufgeschmolzen und durch eine Düse auf
ein wassergekühltes Kupferrad gespritzt. Wie in Abbildung 4.26 zu sehen ist, miss-
lang dieser Versuch jedoch, da Li mit SiO2 im erhitzten Zustand eine Verbindung
eingeht. Daraufhin wurde alternativ ein Bornitrid-Tiegel mit entsprechender Düse
verwendet, in dem die Legierung problemlos aufgeschmolzen werden konnte. Jedoch
war es trotzdem nicht möglich, mit dieser Legierung ein Band herzustellen, da die
Schmelze das Kupferrad kaum benetzte und daher größtenteils in Tropfen erstarrte.
Da sich die Methode des Schmelzspinnens im Falle der neuen Li-haltigen Legierung
als nicht anwendbar erwies, erfolgte die Amorphisierung durch einen Hochenergie-
mahlprozess. Dabei kamen Stahl- bzw. Siliziumnitrid-Mahlbecher zum Einsatz.
Strukturelle Charakterisierung Die in verschiedenen Mahlbechern gemahlenen
Pulver wurden chemisch analysiert. Tabelle 4.7 zeigt sowohl die Elementkonzen-
trationen der Legierungselemente als auch die Anteile von Verunreinigungen durch
Fe, Si, O und N, die als unvermeidbarer Abrieb während des Mahlprozesses bzw.
durch Eintrag aus der umgebenden Luft trotz schützender Ar-Atmosphäre im Mahl-
becher in die Pulver eingetragen wurden. Die O- und N-Werte sind aufgrund des
hohen Li-Gehaltes unter Vorbehalt zu betrachten, da Li beim Aufschmelzen weg-
spritzte. Dieses Verhalten könnte die Ursache dafür sein, dass die analysierten Ele-
mente nicht auf 100% aufsummiert werden können. Aus diesem Grund wurden O-
und N-Gehalt für das im Siliziumnitrid-Mahlbecher gemahlene Pulver nicht analy-
siert. Fe wurde durch den Abrieb aus dem Stahl-Mahlbecher in das Pulver einge-
bracht. Um die Mahlbedingungen zu verbessern und diesen Fe-Abrieb zu vermei-
den, wurde der Stahl-Mahlbecher durch einen Siliziumnitrid-Mahlbecher, der sich
durch die Härte von Si3N4 mit einem sehr geringen Abrieb auszeichnet, ersetzt. Die
N-Kontamination wurde durch das Abwiegen der Elemente und das Befüllen und
das sofortige Zuschweißen der einzelnen Ta-Tiegel in der Handschuhbox verringert.
Durch die geringere Zeitspanne nahm das frisch geschnittene Li weniger N2 aus der
Handschuhbox-Atmosphäre auf. Die chemische Analyse des in diesem Becher gemah-
lenen Pulvers ergab, dass es nunmehr kein Fe enthält. Dennoch traten die hohen O-




















































































































































4.4 Amorphe, Al-Li-basierte Legierungen
Abb. 4.27: Röntgendiffraktogramme der im Stahl-Mahlbecher (oben) und im
Siliziumnitrid-Becher (unten) gemahlenen Legierung Al43Li43Ni8Y6 vor
und nach der galvanostatischen Zyklierung.
Unter der Annahme, dass der nichtmetallische Anteil je zur Hälfte aus N und
O besteht, würde sich für das im Stahl-Mahlbecher gemahlene Pulver die atomare
Zusammensetzung Al20,7Li26,2Y1,7Ni3,9Fe5,7N22,2O19,4 und für das im Siliziumnitrid-
Mahlbecher gemahlene Pulver die atomare Zusammensetzung
Al22,1Li25,4Y2,5Ni3,6N24,7O21,6 ergeben. Die Verhältnisse der metallischen Elemente
zueinander lägen dann bei Al35,6Li45,0Y2,9Ni6,7Fe9,8 bzw. Al41,2Li47,4Y4,7Ni6,7.
Durch die Hochenergie-Mahlung der Legierung Al43Li43Ni8Y6 konnten sowohl im
Stahl-Mahlbecher als auch im Siliziumnitrid-Mahlbecher nahezu amorphe Pulver
erzeugt werden (Abb. 4.27). Diese wurden galvanostatisch zykliert. Auch nach 100
Zyklen bildeten sich keine kristallinen Phasen aus.
Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen beider Pulver zeigen geringe
Anteile nanokristalliner Bestandteile mit einer Größe von ca. 5 nm, die in der amor-
phen Matrix eingebettet vorliegen (Abb. 4.28). Mittels Elektronenbeugung wurde er-
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Abb. 4.28: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der im Stahl-
Mahlbecher (a-c) und im Siliziumnitrid-Mahlbecher (d-e) gemahlenen
Pulver: a,d) Hellfeldaufnahmen mit typischen Pulverpartikeln (Einge-
bettete Abbildung: Beugungsbild). b,e) Dunkelfeldaufnahmen: Die hel-
len Stellen sind kristallin (teilweise durch schwarze Pfeile markiert). c,f)
Hochaufgelöste Aufnahmen: nanokristalline Bereiche sind durch Interfe-
renzmuster erkennbar und beispielhaft mit schwarzen Linien markiert.
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Abb. 4.29: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der im Stahl-
Mahlbecher gemahlenen Pulver nach dem galvanostatischen Zyklieren:
a) Hellfeldaufnahme mit typischen Pulverpartikeln (Eingebettete Abbil-
dung: Beugungsbild). b) Dunkelfeldaufnahme: Die hellen Stellen sind
kristallin (teilweise durch schwarze Pfeile markiert). c) Hochaufgelöste
Aufnahme: nanokristalline Bereiche sind durch Interferenzmuster erkenn-
bar und beispielhaft mit schwarzen Linien markiert.
mittelt, dass die Nanokristallite wahrscheinlich aus der Phase Al3Y bestehen (durch
schwarze Pfeile in den Abbildungen 4.28b und e markiert) .
Nach dem galvanostatischen Zyklieren wurden transmissionselektronenmikrosko-
pische Aufnahmen des im Stahlbecher gemahlenen Pulvers angefertigt. Abbildung
4.29 impliziert, dass sich die nanokristallinen Bereiche nicht vergrößert haben.
HT-DSC-Untersuchungen (Abb. 4.30) der beiden Pulver ergaben, dass exotherme
Ereignisse bei ca. 710 °C (Stahl-Mahlbecher) bzw. 720 °C (Siliziumnitrid-Mahlbecher)
auftreten, die der Kristallisation der amorphen Pulver zugeordnet werden. Vergli-
chen mit amorphen Legierungen ähnlicher Zusammensetzung ohne Li (Al86Ni8La6
und Al86Ni8Y6) liegen diese Kristallisationstemperaturen um 470 °C bzw. 520 °C
deutlich höher. Dies ist vermutlich durch die Zugabe des vierten Legierungselemen-
tes Li zu erklären. Hierbei kann es zu einem komplexeren Phasenbildungsprozess
kommen. Zudem ist der hohe Anteil an nichtmetallischen Bestandteilen ebenfalls
beeinflussend. Im Allgemeinen kristallisieren Al-basierte, amorphe Legierungen mit
einem Al-Gehalt zwischen 85 at.% und 92 at.% bei Temperaturen zwischen 197 °C
und 247 °C [91, 95, 97] und beinhalten in Abhängigkeit von der Zusammensetzung
zwei bis drei Kristallisationschritte. Im binären System Al-Li wurden, vom amorphen
Zustand ausgehend, drei exotherme Ereignisse mit sehr niedrigen Energieumsätzen,
die mit Relaxationsprozessen in Verbindung gebracht werden, beobachtet [117]. Die
Peaks dieser exothermen Ereignisse verschwinden mit höherer Mahldauer, was ein
Indiz für eine unterdrückte Relaxation durch ein stark ausgeprägtes, relativ starres
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Abb. 4.30: HT-DSC-Kurven der im Stahl-Mahlbecher und im Siliziumnitrid-
Mahlbecher gemahlenen Pulver (Aufheizrate 20 °C/min).
amorphes Netzwerk ist. Bis zu einer Temperatur von 710 °C zeigen die hier vorgestell-
ten Pulver der Zusammensetzung Al43Li43Ni8Y6 weder exotherme Ereignisse, die mit
Relaxationsprozessen in Verbindung gebracht werden könnten, noch Ereignisse, die
einen Phasenbildungsprozess anzeigen. Dies wurde in ähnlicher Weise bei Li-freien,
Al-basierten, amorphen Legierungen beobachtet [91, 95, 97]. Bei einer Temperatur
von 710 °C setzt jedoch im Gegensatz zum beschriebenen Al-Li System ein Phasen-
bildungsprozess ein. Diese Beobachtung wird durch die in Abbildung 4.31 gezeigten
Röntgendiffraktogramme, die nach verschiedenen Wärmebehandlungstemperaturen
aufgenommen wurden, gestützt. Bis 600 °C sind keine Beugungsreflexe sichtbar. Erst
bei 700 °C heben sich einzelne Reflexe vom Untergrund ab.
Der Eintrag von O und N behindert den Amorphisierungsprozess nicht. Fe und Si
sind als Bestandteile amorpher Legierungen geeignet [118, 119].
Um die Bindungszustände der Legierungselemente zu analysieren und insbeson-
dere zu klären, welche Elemente oxidisch vorliegen, wurden XPS-Untersuchungen
durchgeführt (Abb. 4.32 und 4.33). Die Oberfläche der Pulverpartikel besteht haupt-
sächlich aus Li- und C-Verbindungen. Al, Y, Ni und Fe sind kaum, weder oxidisch
noch elementar, an der Oberfläche vorhanden (Tab. 4.8). Um die Oberflächenschicht
zu entfernen, wurde die Probe gesputtert. Obwohl nach dem Sputterprozess die an-
deren Legierungselemente nachweisbar waren, ist die erreichte Tiefe von ca. 100 nm
noch immer in der Nähe der Oberfläche, wie die von der chemischen Analyse abwei-
chende Zusammensetzung zeigt (vgl. Tab. 4.8 und Tab. 4.7). N kann nicht bestimmt
werden, da die dafür relevante Bindungsenergie mit der von Y überlappt. Dieser
Effekt kann zu einer Überbewertung des Y-Anteils führen. Der kritische Punkt ei-
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Abb. 4.31: Röntgendiffraktogramme des im Siliziumnitrid-Mahlbecher gemahlenen
Pulvers Al43Li43Ni8Y6. Die Wärmebehandlung bis 800 °C erfolgte mittels
DSC. Das bis 1000 °C erhitzte Pulver wurde in einer geschlossenen Ta-
Ampulle unter Ar-Atmosphäre im Röhrenofen wärmebehandelt, da die
zur Vermeidung des Abdampfens von Li notwendige Silberfolie aufgrund
ihrer Schmelztemperatur die Anwendung der HT-DSC limitiert.
Tab. 4.8: Mittels XPS ermittelte, atomare Zusammensetzung der im Stahl-
Mahlbecher und im Siliziumnitrid-Mahlbecher gemahlenen Legierung
Al43Li43Y6Ni8 im Ausgangszustand und im gesputterten Zustand. Für die
ermittelten Werte kann keine Genauigkeit angegeben werden, da im vor-
liegenden amorphen System keine Standards existieren. Die Tabelle soll
lediglich einen Eindruck des Unterschieds zwischen Probenoberfläche und
tieferliegendem Material größenordnungsmäßig vermitteln.
Stahl-Mahlbecher Siliziumnitrid-Mahlbecher
Element Anteil in [Atom-%]
mit Elektronenschale Ausgangszustand gesputtert Ausgangszustand gesputtert
Li 1s 40,0 50,2 37,5 23,7
C 1s 8,8 0,00 8,3 0,7
O 1s 47,1 23,8 48,1 39,3
Al 2p 3,3 18,7 5,3 29,0
Fe 2p3/2 0,2 2,6
Ni 2p 0,1 1,0 0,1 1,7
Y 3d 0,46 3,6 0,7 5,6
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Abb. 4.32: Bindungszustände der im Stahl-Mahlbecher gemahlenen Legierung
Al43Li43Ni8Y6. Die Bindungsenergie der Li 1s Schale ist durch die der
Fe 3p Schale überlagert (c).
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ner XPS-Messung an Materialien mit niedriger Leitfähigkeit ist das Auftreten von
Peak-Verschiebungen aufgrund von Oberflächenladungen und die daraus bestehende
Notwendigkeit einer entsprechenden Korrektur der Bindungsenergieskala. Im Allge-
meinen wird der von Oberflächenverunreinigungen stammende C als Referenzele-
ment mit einer Bindungenergie zwischen 284,5 eV und 285 eV gewählt. Würden al-
lerdings die hier gemessenen Bindungsenergien der einzelnen Elemente auf diesen
Wert referenziert, lägen sie alle im jeweils metallischen Bereich. Dies ist jedoch auf-
grund des hohen O-Gehaltes nicht möglich. Desweiteren würde Fe dann mit einer
Bindungsenergie vorliegen, die so nicht bekannt ist [120]. Daher müssen nach dem
Ausschlussverfahren die möglichen Bindungszustände betrachtet werden. Es wird
erwartet, dass Al und Y in oxidischer Form vorliegen, da diese Elemente äußerst
O-affin sind. Y ist als Referenz ungeeignet, da hier ein Bindungsenergie-Dublett vor-
liegt und zudem die Bindungsenergien der oxidischen und der elementaren Zustände
dieses Dubletts sehr eng beieinander liegen. Die Annahme, dass Al im oxidischen
Zustand vorliegt, wird durch die Bindungsenergie von O im gesputterten Zustand
unterstützt, da diese Al2O3 zugeordnet werden kann [120] (Abb. 4.32 f und 4.33
f). Offensichtlich liegen an der Oberfläche im Ausgangszustand andere Oxide (z.B.
Li2O) vor. Unter Betrachtung aller vorliegenden Elemente wurde entschieden, die
Messung auf 74,0 eV für Al2O3 zu referenzieren. (Abb. 4.32 b und 4.33 b). Diese Re-
ferenzierung wird außerdem durch die Tatsache unterstützt, dass nur in diesem Fall
die Spaltung des Valenzbandes bei 0 eV liegt. Daraus folgt, dass die Bindungsenergie
für C1s auf 287,0 eV verschoben wird (Abb. 4.32 a und 4.33 a), was bisher noch nicht
in der Literatur diskutiert wurde. Andere Li-haltige Systeme zeigen ähnliche Ver-
schiebungen der Bindungsenergie der C-Kontaminantion [121]. Schon Hoenigman et
al. [122] wies auf ein Referenzierungsproblem bei in situ abgeschiedenen Li-Schichten
in Bezug auf sputter-gereinigtes Material hin. Die Bewertung von Li ist kritisch, da
auch hier die Bindungsenergien des oxidischen und des elementaren Zustandes sehr
dicht liegen (Abb. 4.32 c und 4.33 c). Das im Siliziumnitrid-Mahlbecher gemahlene
Pulver enthält Li im Ausgangszustand sowie im gemahlenen Zustand wahrschein-
lich zum großen Teil in oxidischer Form. Der Peak der Li-Bindungsenergie ist im
Falle des im Stahl-Mahlbecher gemahlenen Pulvers deutlich breiter. Der gesputterte
Zustand offenbart außerdem die Schwierigkeit, dass die Fe3p Linie hier mit Li1s über-
lappt. Neben den bereits erwähnten Schwierigkeiten aufgrund der sehr eng liegenden
Bindungsenergien ist die Bewertung von Y nicht eindeutig, da die Bindungsenergie
ungefähr 1 eV höher liegt (Abb. 4.32 d und 4.33 d) als bei Y2O3 [120]. Diese Ver-
schiebung deutet jedoch definitiv auf einen oxidischen Zustand hin. Ni-Oxide können
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Abb. 4.34: Mössbauerspektren der im Stahl-Mahlbecher gemahlenen Legierung
Al43Li43Ni8Y6 am Isotop 57Fe.
aufgrund der fehlenden charakteristischen Peaks bei 862,0 eV [120] ausgeschlossen
werden. Im Falle von Fe ist die Identifizierung von Fe-Oxiden schwieriger, da sich
charakteristische Peaks hier nicht eindeutig identifizieren lassen.
Die Referenzierung eines vielkomponentigen Systems ist nicht trivial. Zudem ist
es schwierig, die Bindungsenergie von O in einem komplexen, amorphen System, wie
es in diesem Falle vorliegt, mit der kristalliner Oxide zu vergleichen. Diese wurden
jedoch aufgrund fehlender Alternativen zur Diskussion herangezogen. Aus diesem
Grund sind die getroffenen Schlussfolgerungen kritisch zu betrachten. Es ist ver-
wunderlich, dass keine metallischen Bindungsenergiezustände für Al, Li und Y zu
beobachten sind, da der O-Gehalt (Tab. 4.8) für eine komplette Oxidation dieser
Elemente nicht ausreicht. Die Bildung der ersten bzw. einzigen Oxidationsstufen
Al2O3, Li2O, Y2O3 bzw. (FeO und NiO) würde einen O-Gehalt von ≥50 at.% er-
fordern; unter Berücksichtigung, dass Fe und Ni teilweise metallisch vorliegen, was
den O-Bedarf von Y möglicherweise ausgleicht. Al und Li liegen zu ungefähr glei-
chen Teilen vor, d.h. jedes Metallatom benötigt ein O-Atom. Als weiteres Indiz für
das Vorhandensein metallischer Zustände sollte noch einmal die Peakverbreiterung
der Li-Linie des im Stahl-Mahlbecher gemahlenen Pulvers erwähnt werden. Auch
die TEM-Untersuchungen weisen auf einen Anteil metallischer Phasen (Al3Y, Li,
Ni) hin. Dennoch wird vermutet, dass die Oxid-ähnlichen Peakpositionen eine spe-
zifische Eigenschaft dieses amorphen Zustandes sind und dass das O-Defizit auf
Metall-ähnliche Anteile hinweist; besonders unter Berücksichtigung der Tatsache,
dass der analysierte Bereich noch immer nah an der Oberfläche liegt.
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Abb. 4.35: Zyklovoltammogramme der im Stahl-Mahlbecher (oben) und im
Siliziumnitrid-Becher (unten) gemahlenen Legierung Al43Li43Ni8Y6.
Der Oxidationszustand von Fe wurde zusätzlich mittels Mössbauerspektroskopie
untersucht (Abb. 4.34). Die Auswertung nach Brand [123] ergab, dass Fe als ferro-
magnetisches, metallisches a-Fe, Fe3+ und superparamagnetisches, metallisches Fe
vorliegt (Tab. 4.9).
Elektrochemische Charakterisierung Die durch Hochenergie-Mahlung im Stahl-
Mahlbecher sowie im Siliziumnitrid-Mahlbecher synthetisierten Pulver der Legie-
rung Al43Li43Ni8Y6 wurden zunächst mittels zyklischer Voltammetrie untersucht
(Abb. 4.35). Startpotential und Kurvenprofil weisen für beide Pulver eine starke
Ähnlichkeit auf. Die Delithiierung ist bei ca. 3V abgeschlossen. Das untere Limit
wurde auf 0,1V festgelegt, da sich bei niedrigeren Potentialen Li metallisch auf
der Elektrode abscheidet. Die Lithiierung erfolgt zwischen 1,5V und dem unteren
Potential. Es existieren keine scharfen Peaks, die eine Phasenbildung anzeigen wür-
den. Dies bestätigen die Ergebnisse der XRD-Messungen, bei denen keine spezifische
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Phasenbildung detektiert wurde (vgl. Abb. 4.27). Stattdessen treten bei der Delithi-
ierung drei breite Bereiche auf. Bei der Lithiierung sind diese nur im ersten Zyklus
sichtbar. Es wird angenommen, dass diese Bereiche auf die Bildung der SEI-Schicht
zurückzuführen sind bzw. verschiedene Schritte des Lithiierungsprozesses kennzeich-
nen. Da dieser Prozess jedoch nicht im Sinne einer Phasenbildung stattfindet, ist es
schwierig, eine bestimmte elektrochemische Reaktion zuzuordnen.
Bei der galvanostatischen Zyklierung wurde zunächst der gesamte Potentialbe-
reich (0,1 bis 4V), der bereits mittels Zyklovoltammetrie getestet wurde, ausgewählt.
Dabei wurde mit der Ladung, d.h. der Auslagerung von Li, begonnen (Abb. 4.36
rechts). Die Anfangskapazität liegt bei ca. 800Ah/kg und sinkt ab dem 20. Zyklus
auf ca. 700Ah/kg ab. Mit diesem Ergebnis konnte somit im Rahmen der vorlie-
genden Arbeit erstmals gezeigt werden, dass auch in amorphen Al-basierten Legie-
rungen spezifische Kapazitäten erreicht werden können, die in der Größenordnung
von kristallinem Al liegen. Die Delithiierung der Elektrode findet über den gesam-
ten Potentialbereich von 0,1 bis 4V (in zwei Stufen) statt, während die Lithiierung
hauptsächlich zwischen 1 und 0,1V einsetzt (Abb. 4.36 oben). Beide Prozesse ver-
laufen nicht in einem Plateau bei einem bestimmten Potential wie im kristallisierten
Material (Abb. 4.14), sondern kontinuierlich während der Potentialänderung. Dies
deutet darauf hin, dass das freie Volumen nach und nach mit Li be- bzw. entladen
wird und keine Phasenumwandlung stattfindet.
Die Berechnung der spezifischen Kapazität benötigt stets eine Bezugsgröße. Das
ist im Allgemeinen die Masse des Aktivmaterials. Es ist allerdings im vorliegen-
den, amorphen Material nicht bekannt, welche Elemente als elektrochemisch aktiv
einzustufen sind. Zudem kann im Falle eines amorphen Systems keine konkrete Aus-
sage darüber getroffen werden, mit welchen Elementen des amorphen Netzwerks die
Li-Atome assoziiert sind. Wird demnach allein Al als Bezugsgröße betrachtet, darf
nicht außer Acht gelassen werden, dass die Lithiierung des Elektrodensystems in der
vorliegenden Form ohne die anderen Elemente nicht möglich wäre. Diese Betrach-
tungsweise kann dennoch für den Vergleich verschiedener Systeme hilfreich sein. Im
Anwendungsfall ist die Kapazität einer Elektrode immer insofern als spezifisch zu
betrachten, als dass alle Elemente, die zur Masse der Elektrode beitragen, in die
spezifische Kapazität unabhängig von ihrer elektrochemischen Aktivität eingehen.
In Abbildung 4.37 sind die spezifischen Kapazitäten beider Pulver bezogen auf ihren
Al-Anteil, den Anteil der metallischen Bestandteile sowie auf die komplette Verbin-
dung dargestellt.
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Abb. 4.37: Spezifische Kapazität der im Stahl-Mahlbecher (oben) und im
Siliziumnitrid-Mahlbecher (unten) gemahlenen Legierung Al43Li43Ni8Y6
mit einer Laderate von C/50. Die Berechnung der spezifischen Kapazi-
tät bezieht sich jeweils auf den chemisch analysierten Anteil an Al, den
Anteil der metallischen Elemente bzw. die gesamte Verbindung ohne Li.
Im folgenden Experiment wurde versuchsweise mit der Entladung, d.h. der Ein-
lagerung von Li begonnen (Abb. 4.36 links). Erstaunlicherweise kann, obwohl vom
bereits lithiierten Zustand (Al:Li = 1:1) ausgegangen wird, noch mehr Li elektro-
chemisch hinzu gefügt werden. Über die gemessenen 30 Zyklen bleibt die spezifische
Kapazität stabil bei ca. 700Ah/kg. Dieses Verhalten hängt möglicherweise damit
zusammen, dass im kristallinen Zustand außer der Phase LiAl auch die Li-reicheren
Phasen Li3Al2 und Li9Al4 auftreten können. Unklar bleibt dennoch, an welchen
Stellen Li ein- oder angelagert wird.
Um zu überprüfen, wie sich eine Einschränkung des gewählten Potentialbereiches
auf die Lithiierung bzw. auf die spezifische Kapazität auswirkt, wurden neben dem
Potentialbereich 0,1 bis 4V auch Bereiche von 0,1 bis 3V bzw. 0,5 bis 3V, be-
ginnend mit der Ladung, getestet. Im Falle des im Stahl-Mahlbecher gemahlenen
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Abb. 4.38: Spezifische Kapazität der im Stahl-Mahlbecher (oben) und im
Siliziumnitrid-Mahlbecher (unten) gemahlenen Legierung Al43Li43Ni8Y6
mit einer Laderate von C/20 in verschiedenen Potentialbereichen. Die
Berechnung der spezifischen Kapazität bezieht sich jeweils auf den che-
misch analysierten Anteil an Al.
Pulvers ist festzustellen, dass durch die Einschränkung der oberen Potentialgrenze
um 1V nur noch zwei Drittel der spezifischen Kapazität erreicht werden (Abb. 4.38
oben). Dies ist auch an der in Abbildung 4.36 oben dargestellten Lithiierungsmenge
erkennbar. Auch bei einer Einschränkung der unteren Potentialgrenze kommt es zu
Kapazitätsverlusten.
Um zu testen, wie schnell das Material bei welcher Kapazität zu be- und entladen
ist, wurden verschiedene Laderaten gewählt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.39
dargestellt. Die Zyklierung wurde mit der Ladung begonnen. Wie erwartet, erreicht
die spezifische Kapazität unterschiedliche Werte in Abhängigkeit von der Laderate.
Je langsamer eine Batterie geladen wird, desto größer ist die erreichte Kapazität.
Im Allgemeinen trifft dies auf die hier durchgeführten Tests zu. Für die Laderate






















































































4.4 Amorphe, Al-Li-basierte Legierungen
Abb. 4.40: Lithiierungszustand x (in LixAl) und spezifische Kapazität der im Stahl-
Mahlbecher (oben) und im Siliziumnitrid-Becher (unten) gemahlenen Le-
gierung Al43Li43Ni8Y6 mit einer Laderate von C/20 zwischen 0,1 und 4V
über 100 Zyklen. Lade- und Entladekapazität liegen ab dem 3. Zyklus
bei etwa gleichen Werten und heben sich dadurch optisch nicht ab.
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mit Laderaten von C/20 bzw. C/50 zeigen eine Kapazitätssteigerung nach dem ers-
ten Zyklus, die einen Kapazitätsverlust nach dem zweiten Zyklus nach sich zieht.
Als Ursache ist ein Aktivierungsprozess der Oberfläche bzw. die Überwindung einer
kinetischen Hemmung vorstellbar. Für die Messungen mit den schnelleren Ladera-
ten C/20, C/10, C/5 und 1C beginnt der Kapazitätsverlust bereits nach dem ersten
Zyklus. Die Kapazitätssteigerung nach dem 3. Zyklus (Stahlbecher, C/5) ist ver-
mutlich auf eine Inhomogenität zurückzuführen. Beide Pulver zeigen nur geringe
Kapazitätsunterschiede zwischen den mit den Laderaten C/20 und C/10 durchge-
führten Messungen. Im Allgemeinen sind die Kapazitäten des im Stahl-Mahlbecher
gemahlenen Pulvers etwas höher. Für Fe, Ni und Y sind keine Li-Phasen bekannt.
Im Gegensatz dazu sind Fe-Oxide in der Lage, Li-haltige Verbindungen einzugehen
[124, 125, 126]. Da das im Stahl-Mahlbecher gemahlene Pulver höhere spezifische
Kapazitäten aufweist, ist anzunehmen, dass Fe einen unterstützenden Einfluss auf
den Lithiierungsprozess hat.
Zusätzlich wurden beide Pulver in Langzeitversuchen getestet, um Lebensdauer
bzw. Zyklenstabilität abschätzen zu können. Abbildung 4.40 zeigt die Entwicklung
der spezifischen Kapazität über 100 Zyklen mit einer Laderate von C/20. Die Kapa-
zität des im Siliziumnitrid-Mahlbecher gemahlenen Pulvers beginnt mit 420Ah/kg
und fällt danach kontinuierlich ab, bis sie nach 100Zyklen einen Wert von 120Ah/kg
erreicht hat. Im Gegensatz dazu beginnt die Kapazität des im Stahl-Mahlbecher ge-
mahlenen Pulvers bei 550Ah/kg und sinkt danach, bis ein Plateau zwischen dem
vierten und 14. Zyklus erreicht wird. Nach dem 22. Zyklus nimmt sie wieder kon-
tinuierlich ab, bis sie nach 100Zyklen einen Wert von 200Ah/kg erreicht hat. Der
Lithiierungs- bzw. Delithiierungsprozess läuft kontinuierlich ab; im Falle der Lithiie-
rung zwischen dem unteren Potentiallimit von 0,1V und 2,5V und im Falle der Deli-
thiierung zwischen 1,5V und 0,1V. Dabei tritt kein Plateau auf, was auf die Bildung
einer kristallinen Phase hindeuten würde. Beide Pulver verbleiben im amorphen Zu-
stand (Abb. 4.27). Während des galvanostatischen Zyklierens wird Li reversibel in
das Material eingelagert bzw. ausgelagert, ohne dass ein signifikanter Kapazitätsver-
lust innerhalb der ersten Zyklen stattfindet (Abb. 4.40). Verglichen mit kristallinem
Al (gestrichelte Linie in den Graphen) bieten amorphe Li-Legierungen relativ stabi-
le elektrochemische Eigenschaften für die Anwendung in Li-Ionen-Batterien (Abb.
4.39). Wie beschrieben, erreichen intermetallische Phasen deutlich höhere spezifische
Kapazitäten im Gegensatz zum herkömmlich verwendeten Graphit. Nichtsdestotrotz
sind diese Legierungen im kristallinen Zustand aufgrund der großen Volumenände-
rungen, die durch die Phasenumwandlungen während der Lithiierung bzw. Deli-
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thiierung verursacht werden, für die Anwendung in Li-Ionen-Batterien ungeeignet
[6]. Diese Phasenumwandlungen und damit auch die großen Volumenänderungen
können durch den Einsatz amorpher Legierungen vermieden werden. Das freie Vo-
lumen konventioneller, amorpher Legierungen ist für die Einlagerung von Li jedoch
nicht ausreichend [127]. Die Besonderheit der hier vorgestellten, amorphen Legierung
Al43Li43Ni8Y6 besteht darin, durch die Integration von Li direkt in die Ausgangsle-
gierung zwei wesentliche Vorteile zu kombinieren: 1. die hohe spezifische Kapazität
metallischer Elemente; 2. die Steifigkeit eines amorphen Netzwerks, welches keine
Phasentransformation zulässt, jedoch Migrationspfade für Li zur Verfügung stellt.
Nach 100 Zyklen liegen die erreichten Kapazitäten bei 150Ah/kg bzw. 220Ah/kg.
Zu diesem Zeitpunkt beträgt die Zyklusdauer nur noch 4 h im Gegensatz zu dem
18 h dauernden ersten Zyklus. Das Kurvenprofil bleibt trotz der abnehmenden Zeit-
spanne erhalten (vgl. Abb. 4.36 oben). Der eher beendete Li-Einlagerungsprozess
könnte durch Pinning von Li im Inneren der Elektrode bzw. durch die Ablagerung
von Li auf der Elektrodenoberfläche (Plattierung) verursacht werden.
4.4.2 Al-Li-basierte Legierungen ohne Zusatzelemente
Die bisherigen Experimente wurden unter der Maßgabe durchgeführt, ein möglichst
einfach herzustellendes, metallisches, amorphes Material zu testen. Zur einfacheren
Amorphisierung wurden die Elemente Ni und La bzw. Y zugegeben. In Abschnitt
4.4.1 wurde bereits beschrieben, dass die Berechnung der spezifischen Kapazität
nicht in eindeutiger Weise vorgenommen werden kann. Unter rein mechanistischer
Betrachtung erscheint es akzeptabel, die spezifische Kapazität nur auf den Al-Anteil
zu beziehen, da in elementarer Form nur Al mit Li elektrochemisch legiert. Für den
konkreten Anwendungsfall ist aber die tatsächliche Masse der Elektrode inklusive
der elektrochemisch inaktiven Elemente von Interesse. Unter Einbeziehung der re-
lativ großen molaren Masse der zusätzlichen, elektrochemisch inaktiven Elemente
fällt die spezifische Kapazität entsprechend geringer aus. Daher wurde angestrebt,
auf zusätzliche Elemente zu verzichten. Durch Herrn Piter Gargarella (IFW Dres-
den) wurde die Bildungsfähigkeit amorpher Phasen im System Al-Li mittels zwei-
er Methoden berechnet [128]. Bei der lDe-Methode werden hauptsächlich Größe
und Elektronegativität der Atome in die Betrachtung einbezogen. Die g*-Methode



















Abb. 4.41: Darstellung zu den Berechnungen der Bildungsfähigkeit amorpher Pha-
sen im System Al-Li mittels lDe-Methode und g*-Methode.
barkeit eignet sich das System Al-Li zwar nicht im Besonderen; jedoch konnten
drei Legierungszusammensetzungen bestimmt werden, die dafür prinzipiell in Frage
kommen: A1: Al66Li34, A2: Al55Li45 und A3: Al45Li55 (Abb. 4.41).
Diese Legierungen sowie eine weitere Li-reichere Legierung (Al35Li65) wurden auf
die beschriebene Weise im Ta-Tiegel hergestellt und in Siliziumnitrid-Bechern ge-
mahlen, um Einflüsse durch Stahlabrieb zu vermeiden. Für die in diesem Abschnitt
beschriebenen Versuche wurden Ventile mit Überdruckfunktion, die im IFW Dres-
den konstruiert und hergestellt wurden, verwendet. Die chemische Analyse dieser
gemahlenen Pulver ergab, dass nun die Anteile an nichtmetallischen Bestandteilen
deutlich geringer ausfallen (Tab. 4.10) als bei den Pulvern der vorangegangenen Ver-
suche (Abschnitt 4.4.1). Dieser Umstand ist einerseits positiv zu bewerten, da in der
vorliegenden Arbeit grundsätzlich die Lithiierbarkeit rein metallischer Legierungen
untersucht werden soll. Andererseits führte der geringere Anteil an nichtmetallischen
Bestandteilen dazu, dass das Material schon nach einer geringen Mahldauer (< 1 h)
an der Mahlbecherwand haften blieb und sich damit dem weiteren Mahlprozess wei-
testgehend entzog. Zumindest für die Legierungen Al55Li45 und Al45Li55 war diese
Beobachtung unerwartet, da die Zusammensetzungen beider Legierungen innerhalb
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der Phasenbreite der spröden, intermetallischen Phase LiAl liegen. Um das Material
dem Mahlprozess wieder zugänglich zu machen, wurde es jeweils nach einer reinen
Mahldauer von 1 h innerhalb der Handschuhbox von der Becherwand gelöst. Die
Mahlgeschwindigkeit betrug dabei 400Upm; alle 10min. wurde für 20min. pausiert,
um starke Erwärmungen zu vermeiden. Das Fehlen des sauerstoffaffinen Elementes
Y führt zwangsläufig dazu, dass O nun an Al und/oder Li gebunden sein muss.
Oxide (Al2O3und Li2O) erhöhen das Elektrodenpotential (vgl. 4.6.1).
Aus dem Röntgendiffraktogramm (Abb. 4.42 oben) ist ersichtlich, dass das ge-
mahlene Pulver der Legierung Al35Li65 auch nach längerer Mahldauer (36 h) nicht
amorph vorliegt. Das Pulver wurde als Elektrodenmischung mit einer Rate von C/20
galvanostatisch zwischen 0,1 und 0,7V zykliert (Abb. 4.42 unten). Aufgrund des ver-
gleichsweise hohen Li-Gehaltes liegt das Startpotential mit 0,3V relativ niedrig. Die
Entladekapazität beträgt zu Beginn ca. 800Ah/kg. Sie sinkt aber in den Folgezyklen
rapide ab, bis ab dem 7. Zyklus keine signifikante Lithiierung mehr zu beobachten ist.
Ähnlich wie bei kristallinem Al (4.2 oben) bzw. kristallinen Al-Legierungen (4.14)
kommt es mit jeder erneuten Phasenumwandlung bei der Ein- und Auslagerung von
Li zu stärkeren Kontaktverlusten.
Das gemahlene Pulver der Legierung Al45Li55 liegt nach längerer Mahldauer (36 h)
ebenfalls nicht amorph vor (Abb. 4.43). Zwar ist die Intensität einiger Reflexe zu-
rückgegangen bzw. absent, jedoch sind die Reflexe von Al noch deutlich nachweisbar.
Das Pulver wurde auf die gleiche Weise wie Al35Li65 galvanostatisch zykliert (Abb.
4.43). Die Entladekapazität liegt hier zu Beginn bei ca. 700Ah/kg; die Potentialpla-
teaus gleichen denen von Al35Li65. Die spezifische Kapazität sinkt vom ersten Zyklus
an kontinuierlich bis zum 17. Zyklus auf ca. 25Ah/kg. Dieses Verhalten deutet darauf
hin, dass die kristalline Ordnung zwar zum Großteil noch vorhanden, jedoch teil-
weise gestört ist. Der kristallin vorliegende Anteil wird wie bei kristallinem Al bei
den Lade- und Entladevorgängen durch Phasenumwandlungen zerstört und führt so
zu Kontaktverlusten. Dieser Vorgang wird möglicherweise durch das Vorhandensein
amorpher Al-Li-Anteile verlangsamt. Diese Bereiche wären durch die Vorlithiierung
in der Lage, Li ohne Phasenumwandlungen und damit ohne Kontaktverluste so lange
zu transportieren, bis auch sie durch die Kontaktverluste der kristallinen Bereiche
vom elektrisch leitenden Netzwerk abgeschnitten wären.
Im Falle des Al55Li45-Pulvers geht mit zunehmender Mahldauer die Intensität
der LiAl-Reflexe zurück, während Al-Reflexe nach wie vor deutlich sichtbar sind
(4.44 oben). Die galvanostatische Zyklierung wurde mit den für Al35Li65 beschriebe-
nen Parametern durchgeführt (4.44 unten). Entsprechend des nunmehr niedrigeren
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Tab. 4.10: Chemisch analysierte Zusammensetzung (in Masse%) der Legierungen
Al66Li34, Al55Li45, Al45Li55 und Al35Li65. Alle gemessenen Angaben un-




Al 88,3 75,43 88,17





Al 82,61 70,32 82,46





Al 76,08 68,35 76,4





Al 67,67 58,49 67,47
Li 32,33 28,2 32,53∑
100 86,69 100
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Abb. 4.42: Röntgendiffraktogramme (oben) sowie galvanostatisches Zyklieren (Mit-
te und unten) der Legierung Al35Li65.
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Abb. 4.43: Röntgendiffraktogramme (oben) sowie galvanostatisches Zyklieren (Mit-
te und unten) der Legierung Al45Li55.
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Abb. 4.44: Röntgendiffraktogramme (oben) sowie galvanostatisches Zyklieren (Mit-
te und unten) der Legierung Al55Li45.
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Li-Gehaltes liegt das Startpotential bei 0,5V (vgl. Tab. 4.11). Das ist knapp ober-
halb des der Phasenumwandlung zugeordneten Potentialplateaus, weswegen im ers-
ten Zyklus kaum Li ausgelagert wird. Die spezifische Entladekapazität liegt daher
mit 450 Ah/kg zu Beginn niedriger als bei Al35Li65 und Al45Li55.
Auch bei dem Al66Li34-Pulver geht mit zunehmender Mahldauer die Intensität
der LiAl-Reflexe deutlich zurück, während Al-Reflexe noch immer vorhanden sind
(4.45 oben). Das Startpotential liegt hier aufgrund des noch niedrigeren Li-Gehaltes
bei 0,9V (vgl. Tab. 4.11). Wie bei Al55Li45 wird dadurch im ersten Zyklus kein Li
ausgelagert. Die spezifische Entladekapazität beträgt im ersten Zyklus 520Ah/kg
und sinkt dann ähnlich wie bei den vorangegangenen Versuchen ab (4.45 unten).
Fazit: Im binären System Al-Li kann mittels Hochenergiemahlung ohne den Zu-
satz von weiteren Legierunselementen keine amorphe Legierung erhalten werden.
Dies ist zum Großteil auf die starke Kristallisationsneigung von Al zurückzuführen.
Durch den hohen kristallinen Anteil fanden die Lithiierungsprozesse hauptsächlich
durch Phasenumwandlungen statt, was zu den bereits detaillierter beschriebenen
Schwierigkeiten der Volumenkontraktionen führte. Zudem erwiesen sich die Legie-
rungen trotz der Anwesenheit der intermetallischen Phase LiAl als sehr duktil, was
den Mahlprozess entsprechend erschwerte. Außerdem ist die Abwesenheit von Y als
Sauerstofffänger möglicherweise negativ zu betrachten.
4.5 Konventionelle, amorphe Al-Basislegierungen
mit Fe als Legierungselement
Aus den Ergebnissen des vorangegangenen Abschnittes ist ersichtlich, dass das Sys-
tem Al-Li ohne den Zusatz von weiteren Elementen nicht amorphisierbar ist. In
Abschnitt 4.4.1 wurde gezeigt, dass der Abrieb des Stahl-Mahlbechers einen günsti-
gen Einfluss auf die erzielte, spezifische Kapazität hat. Fe bzw. Fe-Oxid übt demnach
96
4.5 Konventionelle, amorphe Al-Basislegierungen mit Fe als Legierungselement
Abb. 4.45: Röntgendiffraktogramme (oben) sowie galvanostatisches Zyklieren (Mit-
te und unten) der Legierung Al66Li34.
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eine unterstützende Wirkung auf die Lithiierbarkeit des Materials aus. Um diesen
positiven Einfluss zu untersuchen bzw. zu nutzen, wurde Fe direkt in die Vorlegierung
eingebracht. Dazu wurde Ni in den bereits untersuchten Legierungen Al86Ni8Y6 und
Al86Ni8La6 (Kapitel 4.3) durch Fe gänzlich bzw. zur Hälfte (at.%) ersetzt (Al86Fe8Y6,
Al86Fe8La6, Al86Fe4Ni4Y6 und Al86Fe4Ni4La6), um die Vergleichbarkeit zu den be-
reits ermittelten Daten zu gewährleisten. Die Wahl dieser Zusammensetzungen ist
möglich, da die Legierungssysteme eine relativ große Zusammensetzungsbreite be-
züglich der Amorphisierbarkeit aufweisen [22, 91, 129, 130, 131, 132].
Der Zusatz elektrochemisch inaktiver Elemente, wie sie bisher verwendet wurden
(Y, La und Ni), führt zu einer Gewichtssteigerung, die sich ungünstig auf die spe-
zifische Kapazität und somit die Energiedichte auswirkt. Daher wurde nach einem
amorphen Al-basierten Legierungssystem gesucht, das neben Al und Fe ausschließ-
lich Elemente enthält, die mit Li elektrochemisch aktiv sind. Neben den beschriebe-
nen vier Legierungen wurden deshalb auch die Legierungen Al50Fe19Si35, Al68Fe13Si19
[133, 134], Al70Fe13Si17 [135, 82] und Al78Fe13Si9 [136] getestet.
Mittels Schmelzspinnen wurden Bänder mit den genannten Zusammensetzungen
hergestellt. Diese waren zunächst nicht amorph (Abb. 4.46 und 4.47), konnten aber
durch einen anschließenden Mahlprozess in den amorphen Zustand überführt werden
(Abb. 4.48). Die kristallinen Phasen dieser Legierungen wurden nicht im Einzelnen
ermittelt, da sie für die Amorphisierbarkeit von untergeordneter Bedeutung sind.
Das galvanostatische Zyklieren dieser Pulver ergab, dass bei keiner der acht Legie-
rungen eine signifikante Li-Einlagerung zustande kam (Abb. 4.49). Dieses Ergebnis
entspricht der Erwartung und unterstützt das in Abschnitt 4.3.2 erhaltene Ergebnis.
Auch bei diesen amorphen Legierungen ist das zur Verfügung stehende, freie Volu-
men für eine signifikante Lithiierung nicht ausreichend. Selbst im amorphen System
Al-Fe-Si ist die spezifische Kapazität äußerst gering, obwohl alle beteiligten Legie-
rungselemente mit Li elektrochemisch aktiv sind. Fe hat demnach in klassischen
Li-freien amorphen Systemen, wie hier gezeigt, keinen hervorhebenswerten Einfluss
auf die Lithiierbarkeit.
4.6 Amorphe Al-Li-basierte Legierungen mit Fe als
Legierungselement
Da die Lithiierung der im vorherigen Abschnitt 4.5 vorgestellten Legierungen mit Fe
analog zu den in Abschnitt 4.3 beschriebenen Legierungen durch den zu
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4.6 Amorphe Al-Li-basierte Legierungen mit Fe als Legierungselement
Abb. 4.48: Röntgendiffraktogramme von gemahlenen Bändern der Legierun-
gen Al86Fe4Ni4La6, Al86Fe8La6, Al86Fe4Ni4Y6, Al86Fe8Y6 (oben) und
Al50Fe19Si35, Al68Fe13Si19, Al70Fe13Si17, Al78Fe13Si9 (unten).
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Abb. 4.49: Spezifische Kapazität der Legierungen Al86Fe4Ni4La6, Al86Fe8La6,
Al86Fe4Ni4Y6, Al86Fe8Y6 (oben) und Al50Fe19Si35, Al68Fe13Si19,
Al70Fe13Si17, Al78Fe13Si9 (unten). Die Berechnung der spezifischen
Kapazität bezieht sich jeweils auf die gesamte Legierung.
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geringen Anteil an freiem Volumen ebenfalls kaum möglich war, wurde auch in die-
ser Versuchsreihe Li direkt in die Vorlegierung eingebracht. Dazu wurden die beiden
Legierungen Al70Fe13Si17 und Al78Fe13Si9 ausgewählt, da bei der Suche nach einer
Optimierung der Legierung Al43Li43Ni8Y6 zum einen Fe als Zusatzelement einge-
setzt werden sollte und zum anderen möglichst alle Legierungsbestandteile mit Li
elektrochemisch aktiv sein sollten. Die Legierung Al43Li43Ni8Y6 ging aus dem Er-
setzen der Hälfte des atomaren Al-Anteils durch Li in Anlehnung an die Phase LiAl
hervor. In den Legierungen Al70Fe13Si17 und Al78Fe13Si9 können die Elemente Al
und Si in ihren kristallinen Formen mit Li verschiedene Phasen (z.B. LiAl, Li22Si5)
bilden. Mit Fe kann Li keine binäre Phase bilden. Mit Fe-Oxiden sind jedoch Re-
aktionen im Sinne eines Konversionsmechanismus möglich (vgl. 2.4.3). Diese Gege-
benheiten sind jedoch nicht direkt auf amorphe Systeme übertragbar. Würde Li in
dem Maße zulegiert werden, wie es der Phasenbildung von Li22Si5 entspräche, wäre
die Amorphisierbarkeit aufgrund der hohen Duktilität von Si voraussichtlich nicht
mehr gegeben. Um vergleichbare Anhaltspunkte zu schaffen, wurde der gleiche ato-
mare Li-Anteil gewählt, wie es in der Ausgangslegierung Al43Li43Ni8Y6 der Fall ist.
Der Fe-Gehalt wurde wie in den Ausgangslegierungen Al70Fe13Si17 und Al78Fe13Si9
belassen. Damit wurden die Al- bzw. Si-Anteile ungefähr zur Hälfte durch Li er-
setzt. Ergebnis dieser Überlegungen sind die neuen Legierungen Al34Li43Fe13Si10
und Al39Li43Fe13Si5. Diese wurden wiederum mittels Hochenergiemahlung einer zu-
vor im geschlossenen Ta-Tiegel erschmolzenen Vorlegierung hergestellt. Die Mahlung
wurde in Stahl-Mahlbechern durchgeführt, da ein eventueller Fe-Abrieb bei den vor-
liegenden Legierungen aufgrund der Tatsache, dass Fe Legierungsbestandteil ist, un-
problematisch erscheint. Die reine Mahldauer betrug für beide Legierungen 143,6 h,
wobei ein Zyklus aus 10min. Mahlen und 20min. Pause bestand. Alle zehn Zyklen
wurden die Mahlbecher unter Schutzatmosphäre geöffnet und das feste Pulver von
der Becherwand gelöst.
Strukturelle Charakterisierung Die Summe der metallischen Bestandteile beträgt
deutlich weniger als 100%. Aus vorangegangenen Messungen ist bekannt, dass die
chemische Analyse der nichtmetallischen Bestandteile problematisch ist, da Li beim
Aufschmelzen spritzt (vgl. 4.4.1). Diesen Messungen war zu entnehmen, dass die
nichtmetallischen Bestandteile O und N ungefähr zu gleichen Teilen (in Masse%) ent-
halten waren. Unter dieser Annahme hat die Legierung Al34Li43Fe13Si10 eine atomare
Zusammensetzung von Al19,0Li24,57Fe10,01Si5,4N21,87O19,15. Die atomarem Verhältnis-










































































































































4.6 Amorphe Al-Li-basierte Legierungen mit Fe als Legierungselement
Abb. 4.50: Röntgendiffraktogramme der Legierungen Al34Li43Fe13Si10 (oben) und
Al39Li43Fe13Si5 (unten) vor und nach der Zyklierung.
Unter selbiger Annahme hat die Legierung Al39Li43Fe13Si5 eine atomare Zusam-
mensetzung von Al33,24Li37,38Fe8,39Si3,9N9,1O7,97. Die atomarem Verhältnisse der me-
tallischen Bestandteile würden sich zu Al40,09Li45,09Fe10,12Si4,7 ergeben.
Der N/O-Anteil ist bei der Legierung Al34Li43Fe13Si10 deutlich höher als bei der
Legierung Al39Li43Fe13Si5. Dies ist vermutlich auf eine stärkere Kontamination wäh-
rend des Mahlprozesses zurückzuführen, kann aber nicht erklärt werden, da beide Le-
gierungen gleich behandelt wurden. Auch in diesem Falle ist, wie schon in Abschnitt
4.4.1 diskutiert, die Bezeichnung als Legierung fraglich, wird aber aus Gründen der
Übersichtlichkeit beibehalten.
In beiden Legierungen ist nach dem beschriebenen Mahlprozess die Fernordnung
weitestgehend zerstört (Abb. 4.50). Bei Al39Li43Fe13Si5 sind noch einzelne, breite Re-
flexe zu erkennen, was auf kristalline Anteile schließen lässt, während Al34Li43Fe13Si10
im Wesentlichen als amorph mit möglicherweise nanokristallinen Anteilen betrach-
tet werden kann. Nach dem galvanostatischen Zyklieren erscheint in beiden Fällen
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Abb. 4.51: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Legierungen
Al34Li43Fe13Si10 (links) und Al39Li43Fe13Si5 (rechts).
der strukturelle Zustand unverändert. Ein unbeabsichtigter Sauerstoffeinbruch bei
Al34Li43Fe13Si10 führte dazu, dass sich das Pulver besser von der Becherwand lösen
ließ, und dass die Amorphisierbarkeit dadurch offensichtlich erhöht wurde. Um die
Vermutung zu prüfen, ob der erhöhte O-Anteil zu einer stärkeren Versprödung der
Legierung führt und damit die Pulverpartikel schärfere Bruchkanten und -flächen
aufweisen, wurden beide Pulver rasterelektronenmikroskopisch untersucht.
Abbildung 4.51 zeigt, dass die Pulverpartikel beider Legierungen sehr ähnliche
Morphologien aufweisen. Die getroffene Vermutung konnte daher auf diese Weise
nicht bestätigt werden.
Die Legierungen wurden auch kalorimetrisch untersucht. Abbildung 4.52 zeigt,
dass in beiden Legierungen nur jeweils ein sehr wenig ausgeprägtes, exothermes
Ereignis bei ca. 390 °C für Al34Li43Fe13Si10 bzw. bei ca. 310 °C für Al39Li43Fe13Si5
existiert. Die endothermen Reaktionen, beginnend bei ca. 780 °C für Al34Li43Fe13Si10
und bei ca. 550 °C für Al39Li43Fe13Si5, sind vermutlich Schmelzprozessen zuzuschrei-
ben.
Elektrochemische Charakterisierung Die beiden Legierungen Al34Li43Fe13Si10
und Al39Li43Fe13Si5 wurden wiederum zunächst mittels zyklischer Voltammetrie
zwischen 0,1V und 4V untersucht (Abb. 4.53 oben). Das Startpotential liegt für
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Abb. 4.52: DSC-Kurven der Legierungen Al34Li43Fe13Si10 und Al39Li43Fe13Si5.




Abb. 4.54: Lithiierungszustand der Legierungen Al34Li43Fe13Si10 (oben) und
Al39Li43Fe13Si5 (unten) während des galvanostatischen Zyklierens mit ei-
ner Laderate von C/50.
Al34Li43Fe13Si10 bei 1,75V, während es für Al39Li43Fe13Si5 bei 0,5V liegt.
Für Al34Li43Fe13Si10 ist der Kurvenverlauf dem der Legierung Al43Li43Y6Ni8 sehr
ähnlich (vgl. Abb. 4.35). Die Delithiierung ist ebenfalls bei ca. 2,5V abgeschlos-
sen. Die Lithiierung erfolgt zwischen 1V und der unteren Potentialgrenze. Für
Al39Li43Fe13Si5 erscheint nur im ersten Zyklus ein Peak. Dieser steht möglicher-
weise mit einer Phasenumwandlung in Verbindung, denn die Ausgangslegierung war
nicht vollständig amorph. Die Delithiierung ist hier schon bei ca. 1,5V abgeschlos-
sen. Dies hängt möglicherweise damit zusammen, dass diese Legierung weniger O
enthält und/oder dass sie nicht vollständig amorph war.
Abbildung 4.54 unterstützt für Al34Li43Fe13Si10 die Aussagen, dass die Delithiie-
rung größtenteils zwischen der unteren Potentialgrenze und ca. 2,5V und die Lithi-
ierung zwischen ca. 1V und der unteren Potentialgrenze erfolgt. Im Potentialbereich
bis 4V erfolgt eine weitere Delithiierung, jedoch bei schneller ansteigender Spannung
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Abb. 4.55: Spezifische Kapazität der Legierungen Al34Li43Fe13Si10 (oben) und
Al39Li43Fe13Si5 (unten) beim galvanischen Zyklieren zwischen 0,1 und
4V mit einer Laderate von C/50. Die Berechnung der spezifischen Ka-
pazität bezieht sich jeweils auf die chemisch analysierten Anteile an Al,
Al-Si, Al-Fe-Si und auf die komplette Verbindung ohne Li.
als zuvor. Wie bei der Legierung Al43Li43Y6Ni8 sind beide Vorgänge nicht durch
Plateaus bei bestimmtem Potentialen, sondern durch kontinuierliche Potentialän-
derungen gekennzeichnet. Analog weist diese Tatsache wiederum auf den Prozess
des fortschreitenden Be- und Entladens des freien Volumens mit Li, anstelle einer
Phasenumwandlung im kristallinen Material, hin. Für die Legierung Al39Li43Fe13Si5
verläuft die Potentialänderung während der Lithiierung und der Delithiierung we-
niger steil und ist vergleichbar mit der der kristallinen Legierung (vgl. Abb. 4.14).
Weiterhin ist hier auffällig, dass bei der Lithiierung nicht mehr Li eingelagert wird
als ursprünglich vorhanden war.
Beide Pulver wurden galvanostatisch zykliert. In Abbildung 4.55 sind die spe-
zifischen Kapazitäten bezüglich verschiedener Anteile dargestellt. Der Bezug auf
Al stellt den Vergleich mit der Legierung Al43Li43Y6Ni8 her. Al und Si sind die
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beiden Elemente, die mit Li elektrochemisch aktiv sind. Al, Fe und Si stellen die
metallischen Bestandteile dar. Abgesehen von der Unregelmäßigkeit in den Zyklen
6 und 7 der Legierung Al34Li43Fe13Si10 fällt bei beiden Legierungen die spezifische
Kapazität ab dem 3. Zyklus nur leicht ab; bei Al39Li43Fe13Si5 etwas mehr, was mög-
licherweise auf den etwas größeren kristallinen Anteil zurückzuführen ist. Die Legie-
rung Al34Li43Fe13Si10 erzielt mit ca. 550Ah/kg (3. Zyklus) höhere Kapazitäten als
Al39Li43Fe13Si5 mit ca. 400Ah/kg (3. Zyklus), wenn nur der Al-Anteil betrachtet
wird. Bei Betrachtung der kompletten Verbindungen liegen die spezifischen Kapa-
zitäten für beide Legierungen bei ca. 200Ah/kg (3. Zyklus). Es fällt weiterhin auf,
dass die Kapazitätsdifferenzen zwischen den verschiedenen Anteilen im Falle von
Al34Li43Fe13Si10 wesentlich größer sind. Dies ist wiederum darin begründet, dass
die metallischen Bestandteile, insbesondere der Al-Anteil, deutlich geringer als in
Al39Li43Fe13Si5 sind. D.h., die geflossene Ladung wird auf eine deutlich geringere
Masse bezogen (spezifische Ladung = spezifische Kapazität). Als weiterer wichtiger
Fakt wird hier graphisch besonders deutlich, dass das Einbringen eines schwereren
Elementes (Fe) die spezifische Kapazität verringert.
Des Weiteren wurden verschiedene Laderaten getestet. Im Allgemeinen werden
mit langsameren Laderaten größere Kapazitäten erzielt. Dies ist auch hier bis auf
eine Ausnahme der Fall. Die Kapazitäten für die Laderaten C/50 und C/20 erreichen
für die Legierung Al34Li43Fe13Si10 bis auf eine Abweichung im 5. und 6. Zyklus,
der auf eine Inhomogenität zurückzuführen ist, ähnliche Werte. Möglicherweise ist
der Versuch mit der Laderate von C/50 nicht repräsentativ. Es könnte aber auch
in diesem Fall mit C/20 die Grenzladerate erreicht sein, bei welcher die maximal
mögliche Li-Menge eingelagert wird.
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass auch in den Fe-enthaltenden Legie-
rungen erst durch das Einbringen von Li in die Vorlegierungen eine signifikante Li-
thiierbarkeit erreicht wird. In Li-freien Legierungen bringt Fe somit keinen Vorteil.
In Li-haltigen Legierungen mit Fe liegen die Werte der spezifischen Kapazität ten-
denziell niedriger als im Ausgangssystem Al43Li43Y6Ni8 (vgl. Abb. 4.39). Aus diesen
Versuchen kann der vermutete, unterstützende Einfluss von Fe auf die Lithiierbarkeit
nicht bestätigt werden.
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4.6.1 Amorphe, Al-Li-basierte Legierungen mit Fe als
Legierungselement und FeO-Zusatz
In Abschnitt 4.6 wurde darauf hingewiesen, dass sich der Mahlprozess der Legie-
rungen als extrem schwierig erwies, da das Material sehr schnell an Mahlbecher
und -kugeln haften blieb und mechanisch nur äußerst schwer gelöst werden konnte.
Durch den unbeabsichtigten Sauerstoffeinbruch bei Al34Li43Fe13Si10 wurde festge-
stellt, dass sich das Pulver viel besser aus dem Mahlbecher lösen ließ. Daher sollte
gezielt eine bestimmte Menge an O in das Pulver eingebracht werden. Die Wahl
fiel dabei auf Fe. Fe ist im elementaren Zustand mit Li nicht aktiv. Im oxidischen
Zustand können jedoch Reaktionen mit Li nach dem Konversionsmechanismus statt-
finden. Aus der XPS-Messung ist außerdem bekannt, dass das in Al43Li43Y6Ni8
durch den Abrieb verursachte Fe teilweise oxidisch vorliegt (Abschnitt 4.4.1). Den
Legierungen Al34Li43Fe13Si10 und Al39Li43Fe13Si5 wurden im Folgenden 5Masse%
FeO zulegiert, so dass die atomare Zusammensetzung der metallischen Bestandteile
Al34Li43Fe13Si10 bzw. Al39Li43Fe13Si5 entspricht.
Strukturelle Charakterisierung Tabelle 4.13 zeigt die chemisch analysierte Zu-
sammensetzung Legierungen Al34Li43Fe13Si10+FeO und Al39Li43Fe13Si5+FeO.
In Abbildung 4.57 sind die Röntgendiffraktogramme der beiden Legierungen je-
weils vor und nach der galvanischen Zyklierung dargestellt. In beiden Pulvern ist
die Fernordnung zerstört (Abb. 4.50). Aufgrund des einzelnen Reflexes wird die
Struktur in beiden Fällen sowohl vor als auch nach der Zyklierung als amorph mit
nanokristallinen Anteilen angenommen. Der Zusatz von FeO erleichterte durch seine
verminderte Duktilität zum Einen den Mahlprozess, so dass das Anhaften des Pul-
vers an der Mahlbecherwand deutlich eingeschränkt werden konnte. Zum Anderen
blieb das Pulver dadurch dem Mahlprozess länger erhalten, so dass der Amorphisie-
rungsprozess besser vorangetrieben werden konnte.
Entsprechend Abbildung 4.51 wurden auch von diesen beiden Legierungen raster-
elektronenmikroskopische Aufnahmen gemacht (Abb. 4.58). Es sind weder zwischen
diesen Legierungen noch im Vergleich zu den Pulvern ohne FeO-Zusatz signifikante,
morphologische Unterschiede zu erkennen.
Die kalorimetrische Untersuchung an Al39Li43Fe13Si5+FeO ergab, dass bei ca.
340 °C ein exothermes Ereignis auftritt, welches einer Kristallisation zugeschrieben
wird. Ein entsprechendes Ereignis ist bei Al34Li43Fe13Si10+FeO nur zu vermuten,
da der entsprechende Peak äußerst schwach ausgeprägt ist.
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Abb. 4.57: Röntgendiffraktogramme der Legierungen Al34Li43Fe13Si10+FeO (oben)
und Al39Li43Fe13Si5+FeO (unten) vor und nach der Zyklierung.
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Abb. 4.58: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Legierungen
Al34Li43Fe13Si10+FeO (links) und Al39Li43Fe13Si5+FeO (rechts).




Abb. 4.60: Zyklovoltammogramme der Legierungen Al34Li43Fe13Si10+FeO (oben)
und Al39Li43Fe13Si5+FeO (unten).
Elektrochemische Charakterisierung Auch die Legierungen mit dem Zusatz von
FeO wurden mittels zyklischer Voltammetrie zwischen 0,1V und 4V untersucht
(Abb. 4.60 oben). Das Startpotential liegt für beide Legierungen bei ca. 1,9V. Die
Kurvenprofile ähneln einander sowie denen der Legierungen Al34Li43Fe13Si10 und
Al43Li43Y6Ni8 (vgl. Abb. 4.53 und 4.35). Die Delithiierung erfolgt relativ gleichmäßig
über den gesamten, untersuchten Potentialbereich, während die Lithiierung zum
großen Teil zwischen 1,5V und der unteren Potentialgrenze stattfindet.
Die beschriebenen Prozesse spiegeln sich auch in Abbildung 4.61 wieder. Hier ist
deutlich zu erkennen, dass die Delithiierung über den gesamten Potentialbereich auf-
tritt. Eine Änderung im Kurvenanstieg, wie bei den zuvor betrachteten Legierungen
beobachtet, tritt nur in geringem Maße bei ca. 2,8V auf.
Abbildung 4.62 zeigt die spezifischen Kapazitäten bezüglich verschiedener Antei-
le beim galvanostatischen Zyklieren. Sie nehmen im Verlauf der 30 Zyklen leicht
ab. Al34Li43Fe13Si10+FeO weist ähnlich wie Al34Li43Fe13Si10 eine Unregelmäßig-
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Abb. 4.61: Lithiierungszustand der Legierungen Al34Li43Fe13Si10+FeO (oben) und
Al39Li43Fe13Si5+FeO (unten) während des galvanostatischen Zyklierens
mit einer Laderate von C/50.
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Abb. 4.62: Spezifische Kapazität der Legierungen Al34Li43Fe13Si10+FeO (oben) und
Al39Li43Fe13Si5+FeO (unten) beim galvanischen Zyklieren zwischen 0,1
und 4V mit einer Laderate von C/50. Die Berechnung der spezifischen
Kapazität bezieht sich jeweils auf die chemisch analysierten Anteile an
Al, Al-Si, Al-Fe-Si und auf die komplette Verbindung ohne Li.
118
4.6 Amorphe Al-Li-basierte Legierungen mit Fe als Legierungselement
keit auf, hier im 13. Zyklus. Es konnte nicht erklärt werden, warum im 14. Zy-
klus eine deutlich höhere spezifische Kapazität erreicht wird als im 12. Zyklus.
Außerdem wurden verschiedene Laderaten getestet. Dabei wird die Kapazität um-
so größer, je langsamer geladen wird. Im Vergleich zwischen Al34Li43Fe13Si10 und
Al34Li43Fe13Si10+FeO stellt sich heraus, dass die spezifischen Kapazitäten des FeO-
Pulvers bei den Laderaten C/10, C/20 und C/50 unter Betrachtung der metallischen
Anteile höher sind (Abb. 4.63). Unter Betrachtung des Al-Anteils sind die spezifi-
schen Kapazitäten für die Laderaten C/20 und C/50 höher; 900Ah/kg (4. Zyklus)
für Al34Li43Fe13Si10+FeO gegenüber 700Ah/kg (4. Zyklus) für Al39Li43Fe13Si5. Die
spezifischen Kapazitäten des Al39Li43Fe13Si5+FeO-Pulvers liegen sowohl unter Be-
trachtung des metallischen Anteils als auch unter Betrachtung des Al-Anteils für alle
Laderaten über denen des Al39Li43Fe13Si5-Pulvers ohne FeO-Zusatz. Bei Betrachtung
der gesamten Zusammensetzung (ohne Li) liegen die spezifischen Kapazitäten für
beide Legierungen bei ca. 250Ah/kg (4. Zyklus). Das ist etwas mehr (ca. 200Ah/kg)
als bei den Legierungen ohne FeO-Zusatz. Dieses Verhalten könnte in möglicherwei-
se stattfindenden Konversionsreaktionen begründet sein. Zweifelsohne ist der Zusatz
von FeO in Bezug auf den Mahlprozess und damit auch auf die Amorphisierbarkeit
deutlich von Vorteil. Die Vermutung, dass FeO die spezifische Kapazität steigert,
konnte somit bestätigt werden. An dieser Stelle sei jedoch erneut darauf hingewie-
sen, dass besonders der Delithiierungsprozess in einem sehr breiten Potentialfenster
abläuft. Dadurch kann eine derartige Elektrode relativ flexibel verwendet werden.
Für den Einsatz als Anode sollten die (De)lithiierungsprozesse jedoch vorzugsweise
bei niedrigeren Potentialen (unterhalb von 1V) stattfinden (vgl.4.54 unten).
Tabelle 4.14 fasst die durchschnittlichen, spezifischen Kapazitäten aller Versu-
che mit Li-haltigen Legierungen zusammen. Die beiden Legierungen, die kein bzw.
sehr wenig FeO enthalten, Al43Li43Y6Ni8 (Siliziumnitridbecher) und Al39Li43Fe13Si5,
zeigen gegenüber den anderen Legierungen deutlich schlechtere Zyklenstabilitäten
(mit „f“ gekennzeichnet) und geringere spezifische Kapazitäten bezogen auf Al bzw.
die metallischen Bestandteile. Bezogen auf die gesamten Legierungen zeigen al-
le untersuchten Li-haltigen Legierungen ähnliche spezifische Kapazitäten zwischen
200Ah/kg und 250Ah/kg für eine Laderate von C/50.
Insgesamt lassen sich aus diesem Abschnitt folgende Schlussfolgerungen ziehen:
Der Ansatz, Li bereits in die Vorlegierung einzubringen und diese dann zu amorphi-
sieren, konnte durch das neue Legierungssystem Al-Si-Fe bestätigt werden. Auf diese
Weise ist es möglich, Li reversibel in die amorphe Legierung ein- bzw. auszulagern.













































































































































































































































































































































































































































































der spezifischen Kapazität einen gemeinsamen Bezugspunkt zu finden. Im Grunde
genommen stellt die gesamte Zusammensetzung den in der Praxis anzugebenden
Wert dar. Da aber unterschiedliche Elemente mit unterschiedlichen molaren Mas-
sen beteiligt sind, ist eine relative Bewertung, d.h. ein Vergleich der verschiedenen
Legierungen untereinander, auf diese Weise nicht möglich. Sich nur auf Al bzw. nur
auf die metallischen Bestandteile zu beziehen ist ein Ansatz, der jedoch auch nicht
ohne Einschränkung genutzt werden kann, da der prozentuale Al-Anteil in jeder
Legierung unterschiedlich ist. Somit sind die getroffenen Überlegungen diesbezüg-
lich unter Vorbehalt einzustufen. Das Element Y durch Fe zu ersetzen, erbrachte
keine signifikante Verbesserung des Zyklierverhaltens. Auch das teilweise Ersetzen
von Al durch Si scheint im amorphen Zustand eher weniger von Bedeutung zu sein.
Hingegen hat Fe-Oxid einen deutlich positiven Einfluss auf die Zyklenstabilität und
leistet zudem einen Beitrag zur spezifischen Kapazität. Dabei bleibt zu bemerken,
dass die (De)lithiierungsprozesse durch die Oxide in einem erweiterten Potentialbe-
reich stattfinden, der das Material in seiner Verwendung als Anode einschränkt.
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Intermetallische Legierungen (z.B. LiAl, Sn22Li5) sind in der Lage, Li über Pha-
senumwandlungen reversibel aufzunehemn und abzugeben. Durch ihre signifikant
höhere spezifische Kapazität bieten sie im Gegensatz zum derzeit häufig verwen-
deten Anodenmaterial Graphit eine interessante Alternative. Die bei der Phasen-
umwandlung auftretenden Volumenänderungen führen jedoch durch die Sprödigkeit
der intermetallischen Phase zum Zerbrechen des Elektrodenmaterials und damit zum
Kontaktverlust. Diesen Umstand zu umgehen und damit die hohe spezifische Kapa-
zität metallischer Elemente, wie z.B. Al, nutzbar machen zu können, ist Gegenstand
der vorliegenden Dissertation.
Ausgangspunkt der Überlegungen ist, metallisches Elektrodenmaterial nicht in
klassischer, kristalliner Form zur Verfügung zu stellen, um Phasenumwandlungen zu
vermeiden. Die Ausgangszustände der Materialien können alternativ beispielsweise
quasikristallin oder amorph sein. Als geeignet erscheinen konventionelle, amorphe
Legierungen, bei denen mindestens ein Element mit Li elektrochemisch aktiv ist. In
der vorliegenden Arbeit werden Al-basierte Legierungssysteme untersucht, da diese
mit den entsprechenden Legierungszusätzen i.A. gut zu amorphisieren sind und da
Al mit Li elektrochemisch legiert werden kann.
Die elektrochemische Untersuchung der quasikristallinen, Al-basierten Legierung
Al62,5Cu25Fe12,5 zeigt, dass in dieses Material nur sehr wenig Li eingelagert werden
kann. Dies ist darin begründet, dass die vorliegenden Quasikristalle offenbar keine
Phasenumwandlung, bei der Li in die Struktur eingelagert wird, durchlaufen können.
Die elektrochemischen Voruntersuchungen einer Reihe von verschiedenen, gas-
verdüsten Al-basierten Legierungen zeigen eine teilweise Lithiierbarkeit. Bei diesen
Legierungen handelt es sich um Pulver, die teil-kristallin bzw. amorph vorliegen.
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wird vornehmlich die mechanistische Klärung
der vorgestellten Fragestellung behandelt. Daher werden zunächst zwei konventionel-
le Legierungssysteme (Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6) vorgestellt, welche relativ einfach
zu amorphisieren sind und eine möglichst geringe Anzahl an Legierungskomponen-
ten haben. Diese können mittels Schmelzspinnen als amorphe Bänder hergestellt
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und über einen Mahlprozess in ein Pulver überführt werden. Während der galvano-
statischen Zyklierung kann jedoch nur sehr wenig Li in diese Materialien eingelagert
werden, was eine sehr niedrige spezifische Kapazität von <25Ah/kg zur Folge hat.
Pulver der gleichen Zusammensetzungen, welche mittels Hochenergiemahlung der
entsprechenden Vorlegierungen amorphisiert werden, zeigen ein ähnliches Zyklier-
verhalten. Auch hierbei liegen die spezifischen Kapazitäten unter 25Ah/kg. Folglich
hat die Herstellungsmethode im Sinne der Art der Amorphisierung keinen Einfluss
auf die Zyklierbarkeit.
Ein möglicher Einflussfaktor in Bezug auf das behinderte Eindringverhalten von Li
könnte in Passivierungsphänomenen mit oberflächlichen Oxidschichten liegen. Nach
einer Ätzung ist die amorphe Elektrode in der Lage, etwas mehr Li aufzunehmen
als im ungeätzten Zustand. Die dadurch anfänglich erhöhte spezifische Kapazität
fällt jedoch in den folgenden zehn Zyklen wieder auf den Wert des ungeätzten,
amorphen Pulvers (<25Ah/kg). Es ist bekannt, dass Al-Oberflächen an Luft immer
eine oxidische Passivschicht aufweisen. Die Tatsache, dass kristalline Al-Pulver trotz
dieser Schicht lithiiert werden können, weist darauf hin, dass Oberflächenoxide auf
die Lithiierbarkeit zwar beeinträchtigend, nicht jedoch verhindernd wirken. Somit
können sie keine Hauptursache des beobachteten Phänomens sein.
Mittels Wärmebehandlung vollständig kristallisierte Legierungspulver sind dage-
gen in der Lage, signifikant mehr Li ein- und auszulagern als im amorphen Zustand
und somit spezifische Kapazitäten von ca. 250Ah/kg zu erlangen. Dieser Wert liegt
unterhalb der spezifischen Kapazität von kristallinem Al, da durch die zusätzlichen
Legierungselemente die Al-Phase in den vorliegenden mehrphasigen Legierungen nur
anteilig vorhanden ist. Die anderen z.T. ternären Phasen bilden mit Li keine interme-
tallischen Phasen oder andere Einlagerungsverbindungen. Analog zu kristallinem Al
bzw. zu anderen kristallinen Metallelektroden fällt die spezifische Kapazität rasch
mit steigender Zyklenzahl, da durch die Phasenumwandlung die spröden Partikel
zerbrechen. Grundsätzlich sind demnach die zusätzlichen Legierungselemente nicht
Ursache der behinderten Lithiierbarkeit in amorphen Legierungen. Die Methode der
Amorphisierung, oberflächliche Oxidschichten sowie zusätzliche Legierungselemente
werden somit bezüglich der gehemmten Lithiierbarkeit als eher geringe Einflussfak-
toren bewertet.
Die Bildung der verschiedenen, durch Rietveldverfeinerung ermittelten Phasen
in den beiden kristallisierten Legierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 kann durch
in situ Synchrotron-Messungen bestimmten Temperaturen zugeordnet werden. Die-
se Temperaturen stimmen mit den jeweiligen, ersten beiden exothermen Ereignis-
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sen der kalorimetrischen Messungen gut überein. Kristallisierte Al86Ni8La6- bzw.
Al86Ni8Y6-Pulver können ab einer bestimmten, jeweils unterschiedlichen Wärmebe-
handlungstemperatur signifikant mehr Li ein- und auslagern. Für Al86Ni8La6 tritt
dieser Übergang erst nach einer einstündigen Wärmebehandlung von 450 °C auf, ob-
wohl diese Temperatur weit über der Temperatur des letzten exothermen Ereignis-
ses (350 °C) und damit der Kristallisation aller auftretenden Phasen liegt. Al86Ni8Y6
kann bereits im unvollständig kristallisierten Zustand, d.h. nach dem vorletzten exo-
thermen Ereignis (350 °C), lithiiert werden. Die spezifische Kapazität erreicht dabei
Werte wie das vollständig kristallisierte Pulver. Eine weitere Temperaturerhöhung
hat keine Steigerung der spezifischen Kapazität zur Folge. Der Grund für dieses
unterschiedliche Verhalten beim Übergang vom elektrochemisch inaktiven in den
elektrochemisch aktiven Zustand konnte noch nicht ermittelt werden.
Während die Lithiierung im kristallinen Zustand sowohl für elementares Al als
auch für Al-Verbindungen über einen Phasenumwandlungsprozess erfolgt, ist im
amorphen Zustand ein der Größe der Li-Ionen entsprechendes freies Volumen für
die Diffusion und Einlagerung der Li-Ionen notwendig. Die Bestimmung der Dichten
beider Legierungen jeweils im amorphen und im kristallinen Zustand ergibt, dass die
Raumerfüllung im amorphen Zustand nur wenig geringer als im kristallinen Zustand
ist. Das vorliegende amorphe Material weist somit nicht genügend Platz zwischen den
Al-Atomen, das sogenannte freie Volumen, für die Diffusion und Einlagerung von Li-
Ionen auf. Eine Steigerung des freien Volumens kann zwar über die Wahl bestimmter
Mahlparameter und Legierungselemente erreicht werden; allerdings nicht in dem
Maße, wie es für die Einlagerung von Li-Ionen erforderlich wäre, da deren Radien in
der Größenordnung von Al-Atomen liegen.
Ein neuartiger Ansatz der vorliegenden Arbeit ist, Li bereits in das metallische
Ausgangsmaterial zu integrieren. Werden Li-Ionen auf elektrochemischem Wege aus
einer amorphen Legierung entfernt, bleiben deren „Leerstellen“ im amorphen Al-
Atomgerüst zurück und können erneut elektrochemisch besetzt werden. In Anleh-
nung an die Phase LiAl und die Basislegierung Al86Ni8Y6 entsteht die neuartige
Legierung Al43Li43Ni8Y6, die Li bereits im Ausgangszustand enthält. Aufgrund des
hohen Li-Anteils und des damit verbundenen Wegspritzens der Schmelze ist es nicht
möglich, diese Legierung mittels Schmelzspinnen herzustellen. Durch Hochenergie-
mahlung der Vorlegierung kann jedoch ein nahezu amorphes Pulver erhalten werden.
Verglichen mit den Li-freien amorphen Legierungen Al86Ni8La6 bzw. Al86Ni8Y6 und
ihren kristallisierten Pendants zeigt diese neu entwickelte, amorphe Legierung eine
signifikant höhere Lithiierungsfähigkeit und erreicht damit eine spezifische Kapazität
125
5 Zusammenfassung und Ausblick
von ca. 800Ah/kg bezogen auf den Al-Anteil. Gegenüber den aktuell verwendeten
Graphitanoden mit einer spezifischen Kapazität von theoretisch 372Ah/kg ist die-
ses Ergebnis eine deutliche Verbesserung. Während der zyklischen Voltammetrie
treten keine spezifischen Peaks auf, die auf eine Phasenbildung hinweisen. Die Li-
thiierung erfolgt zwischen 1,5V und der unteren Potentialgrenze. Die Delithiierung
hingegen ist erst bei ca. 3V abgeschlossen. Beim galvanostatischen Zyklieren treten
keine Plateaus auf; Li wird demzufolge während der Potentialänderungen ohne eine
Phasenbildung kontinuierlich ein- bzw. ausgelagert. Wird der Potentialbereich ein-
geschränkt, sinkt folglich die erreichte spezifische Kapazität. Die Angabe der spe-
zifischen Kapazität ist im Hinblick auf praxisorientierte Materialien detailliert zu
betrachten. Bezogen auf den reinen Anteil des elektrochemisch aktiven Elementes
Al liegt die spezifische Kapazität mit einer Laderate von C/50 zwischen 0,1 und
4V bei ca. 800Ah/kg über 30 Zyklen. Bei höheren Laderaten, erreicht die spezifi-
sche Kapazität deutlich geringere Werte (100Ah/kg für 1C). Den reinen Al-Anteil
als Bezugspunkt zu wählen, erscheint sinnvoll, um verschiedene Al-basierte Systeme
miteinander vergleichen zu können. Wird die spezifische Kapazität nicht nur auf
Al, sondern auf den gesamten Anteil der metallischen Elemente bezogen, verringert
sich der Wert auf ca. 400Ah/kg. Bezogen auf die gesamte Verbindung inklusive der
nichtmetallischen Bestandteile liegt die spezifische Kapazität bei ca. 200Ah/kg. Dies
ist der Wert, der letztendlich in der Praxis angegeben werden muss/müsste.
Durch den Abrieb des Stahlmahlbechers enthält das Pulver Al43Li43Ni8Y6 einen
Fe-Anteil von ca. 15Masse%. Dieses mit Fe verunreinigte Material zeigt beson-
ders bei niedrigen Laderaten eine bessere Zyklenstabilität als ein im abriebfesten
Siliziumnitrid-Becher gemahlenes Pulver der gleichen Zusammensetzung. Im Lang-
zeitversuch erreicht das im Stahlbecher gemahlene Pulver nach 100 Zyklen mit einer
Laderate von C/20 noch eine spezifische Kapazität von ca. 200Ah/kg, während das
im Siliziumnitridbecher gemahlene nur eine spezifische Kapazität von ca. 120 Ah/kg
errreicht.
Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen (TEM) an den beiden
Al43Li43Ni8Y6-Pulvern zeigen, dass darin sowohl vor als auch nach dem galvano-
statischen Zyklieren nur wenige 5-10 nm große Kristallite existieren, die von ei-
ner amorphen Matrix umgeben sind. Die Kristallisation erfolgt erst bei ca. 710 °C
(DSC). Somit ist der amorphe Zustand der Legierung in einem großen Tempera-
turbereich stabil, der das Material für erweiterte Anwendungen einsatzfähig macht.
Die Untersuchung mittels Photoelektronenspektroskopie (XPS) ergibt, dass Al, Li
und Y überwiegend im oxidierten Zustand vorliegen, während sich Ni im metalli-
126
schen Zustand befindet. Der Bindungszustand von Fe des im Stahlbecher gemahle-
nen Al43Li43Ni8Y6-Pulvers wurde mittels Mössbauerspektroskopie ermittelt. Fe liegt
als ferromagnetisches, metallisches a-Fe, Fe3+ (möglicherweise Fe2O3) und superpa-
ramagnetisches, metallisches Fe vor. Beide Al43Li43Ni8Y6-Pulver (Stahlbecher und
Siliziumnitridbecher) weisen einen sehr hohen Anteil (ca. 32Masse%) an nichtme-
tallischen Bestandteilen auf, der auf eine technologisch bedingte Undichtigkeit der
Becherventile zurück zu führen ist.
Die Einsparung der Masse der elektrochemisch inaktiven Elemente Ni und Y hat
theoretisch eine Steigerung der spezifischen Kapazität zur Folge. Eine Berechnung
im Hinblick auf maximale Amorphisierbarkeit nach der lDe-Methode bzw. der g*-
Methode ergibt die Legierungszusammensetzungen Al66Li34, Al55Li45 und Al45Li55.
Der Hochenergiemahlprozess dieser Legierungen unterliegt der Schwierigkeit, dass
das Material aufgrund seiner Duktilität sehr schnell an der Mahlbecherwand haften
bleibt und sich damit dem weiteren Mahlprozess entzieht. Diesem Umstand kann
durch regelmäßiges, mechanisches Entfernen entgegen gewirkt werden. Die entstan-
denen Pulver enthalten jedoch trotzdem signifikante kristalline Anteile. Die spezi-
fischen Kapazitäten dieser binären Legierungen liegen zu Beginn zwischen 400 und
700Ah/kg und sinken innerhalb der ersten 10 Zyklen rapide ab. Die Anwesenheit ei-
nes zusätzlichen Legierungselementes im System Al-Li erscheint daher im Sinne der
Amorphisierbarkeit und somit der Vermeidung der zum Kontaktverlust führenden
Phasenumwandlungen erforderlich.
Weiterführende Überlegungen binden den positiven Einfluss von Fe als Legierungs-
element ein. Fe kann eines oder mehrere der Legierungselemente Ni, Y und La erset-
zen, da es als Legierungselement in Al-Basislegierungen bereits erprobt ist. Durch die
Zugabe von Fe (Al86Y6Fe8, Al86La6Fe8, Al86Y6Fe4Ni4 und Al86La6Fe4Ni4) wird die
Amorphisierbarkeit der Ausgangslegierungen Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 nicht nega-
tiv beeinflusst. Desweiteren wurden konventionelle Al-Basislegierungen hergestellt,
die statt der inaktiven Elemente La, Ni und Y das mit Li elektrochemisch aktive Ele-
ment Si enthalten (Al50Fe19Si35, Al68Fe13Si19 , Al70Fe13Si17 und Al78Fe13Si9). Auch
diese Legierungen sind amorph, aber nicht signifikant lithiierbar. Das bereits an
Al86Ni8La6 und Al86Ni8Y6 beobachtete Verhalten, dass in ein bestehendes amorphes
Atomgerüst fast kein Li eingelagert werden kann, wird somit bestätigt.
Analog zu der Al-Li-basierten Legierung Al43Li43Ni8Y6 werden auch hier Al- bzw.
Si-Anteile durch Li ersetzt (Al34Li43Fe13Si10 und Al39Li43Fe13Si5). Diese Legierun-
gen können zum Großteil amorph hergestellt und dementsprechend deutlich bes-
ser lithiiert werden als ihre Li-freien Pendants. Die spezifische Kapazität liegt in
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Bezug auf die komplette Zusammensetzung in der gleichen Größenordnung (ca.
200Ah/kg) wie für Al43Li43Ni8Y6. Wird sie nur auf den Al-Anteil bezogen, wer-
den für Al34Li43Fe13Si10 Startwerte um 700Ah/kg und für Al39Li43Fe13Si5 Startwer-
te um 400Ah/kg erreicht, was in beiden Fällen weniger ist, als bei Al43Li43Ni8Y6.
Der durch den Abrieb des Stahlmahlbechers hervorgerufene positive Effekt kann
demnach durch das Einbringen von Fe als Legierungselement nicht genutzt werden.
Im Vergleich mit Al43Li43Ni8Y6 und Al34Li43Fe13Si10 enthält die Legierung
Al39Li43Fe13Si5 einen deutlich geringeren Nichtmetallanteil (<13Masse%). Daher
liegt das Startpotential nicht wie bei den anderen beiden genannten Legierungen
bei ca. 1,8V, sondern bei 0,5V. Zudem findet der (De)lithiierungsprozess bei we-
sentlich geringeren Potentialen (zwischen der unteren Potentialgrenze von 0,1V und
1,5V) statt. Zwar ist die spezifische Kapazität dieser Legierung nicht so hoch wie
bei den beiden anderen; sie ist jedoch aufgrund dieser beiden Eigenschaften besser
als Anode einsetzbar. Bei den Legierungen Al43Li43Ni8Y6 und Al34Li43Fe13Si10 ist zu
diskutieren, ob aufgrund des hohen Nichtmetallgehaltes auch Konversionsreaktionen
der oxidischen bzw. nitridischen Bestandteile eine Rolle spielen könnten (darauf deu-
ten die relativ hohen Potentiale hin). Generell wird anhand des Legierungssystems
Al-Li-Fe-Si bestätigt, dass der anhand der Legierung Al43Li43Ni8Y6 beschriebene
Mechanismus einer möglichen Ein- bzw. Auslagerung von Li in das freie Volumen
einer amorphen prälithiierten Legierung prinzipiell möglich ist.
Im Vergleich der vier Li-haltigen Legierungen fällt auf, dass die Legierungen mit
einem größeren Anteil an oxidischem Fe (Al43Li43Ni8Y6 und Al34Li43Fe13Si10) ten-
denziell eine bessere Zyklenstabilität aufweisen. Legierungen mit einem Zusatz von
FeO zeigen ein ähnliches elektrochemisches Verhalten, wie es bei der Legierung
Al34Li43Fe13Si10 (hoher Nichtmetallanteil) beobachtet wird. Demnach wirkt Fe-Oxid
auf die Zyklenstabilität unterstützend. Die spezifischen Kapazitäten liegen für beide
Legierungen (Al34Li43Fe13Si10+FeO und Al39Li43Fe13Si5+FeO) bei ca. 250Ah/kg
(4. Zyklus) bezogen auf die kompletten Zusammensetzungen. Das liegt etwas höher
als bei den Pendants ohne FeO-Zusatz. Ein gezieltes Einbringen von O über die
Verbindung FeO ermöglicht außerdem bessere Mahleigenschaften.
Insgesamt ist zu diskutieren, inwieweit der gewählte Potentialbereich von 0,1 bis
4V zweckmäßig ist. Das untere Potential ist sehr konservativ und vorsichtig gewählt,
um eine Li-Plattierung auszuschließen. Es ließe sich gegebenenfalls noch zu niedir-
geren Potentialen absenken. Die Wahl der oberen Potentialgrenze ist eine Frage der
Stabilität des verwendeten Elektrolyts. In den Zyklovoltammogrammen und in den
U -x -Diagrammen aus der galvanostatischen Zyklierung ist zu sehen, dass Li über
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den gesamten Potentialbereich ein- bzw. ausgelagert wird. Dies deutet darauf hin,
dass die spezifische Kapazität noch größere Werte erreichen würde, wenn das obere
Potentiallimit noch weiter gefasst werden würde. Allerdings muss an dieser Stelle
überlegt werden, ob eine derartige Elektrode dann noch als Anode zweckmäßig ist.
Wichtig ist hierbei, welches Kathodenmaterial in der Praxis zur Anwendung kommt,
denn für die hier dargestellten grundlegenden Untersuchungen ist stets Li als nega-
tive Elektrode und das zu untersuchende Material alspositive Elektrode eingesetzt
worden. Bei einer Verwendung als Anode wird das Material bei der Entladung der
Batterie lithiiert und dieser Vorgang läuft bei eher niedrigeren Potentialen (zwischen
1,5V und der unteren Potentialgrenze) ab
Der Anteil an nichtmetallischen Bestandteilen ist ein weiterer zu diskutierender
Aspekt. Der Mahl- und damit der Amorphisierungsprozess wird durch die geringe-
re Duktilität nichtmetallischer Verbindungen, wie Oxiden und Nitriden, erleichtert.
Jedoch wird dadurch das Potential angehoben, was im Sinne einer Verwendung als
Anode nicht zweckmäßig ist. Der Fe-Anteil (bzw. der Anteil zusätzlicher Elemen-
te) sollte soweit minimiert werden, dass der amorphe Zustand gerade noch erreicht
werden kann. In Bezug auf eine möglichst große spezifische Kapazität ist Fe eher
ungeeignet, da die molare Masse ungefähr doppelt so groß ist wie die von Al. Al
seinerseits ist das leichteste Metall, welches eine geringere Reaktivität als Na oder
Mg zeigt, und daher neben anderen Eigenschaften als Elektrodenmaterial sehr gut
geeignet ist. Rein mechanistisch betrachtet, ist der Bezug der spezifischen Kapazi-
tät auf den reinen Al-Anteil als Vergleich zwischen den Legierungen zwar legitim;
jedoch muss bei der Bewertung der gesamten Elektrode die komplette Masse in die
Berechnung der spezifischen Kapazität einfließen.
Zusammenfassend sollten bei der Konzeption einer neuartigen Elektrode, welcher
der Mechanismus der Einlagerung von Li in ein amorphes Atomgerüst zugrunde
liegt, folgende Aspekte berücksichtigt werden: Die verwendeten Elemente sollten so
leicht wie möglich sein und gleichzeitig ein möglichst negatives Standardpotential
aufweisen. In Bezug auf ein niedriges Standardpotential ist das Vorhandensein von
O eher abträglich. Dabei muss das erhaltene Material amorph sein, damit die Funk-
tionalität des zugrundeliegenden Mechanismus gegeben ist. Aufgrund dessen ist die
Frage des Herstellungsprozesses weiterhin äußerst aktuell.
Weiterführende Arbeiten werden darauf ausgerichtet sein, amorphes Pulver ohne
nichtmetallische Bestandteile zu erhalten. Dazu wird die Planetenkugelmühle inner-
halb einer Handschuhbox, d.h. in Inertgasatmosphäre, untergebracht werden. Diese
Vorgehensweise stellt sicher, dass keine Kontaminationen durch Undichtigkeiten der
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Mahlbecher entstehen. Allerdings treten mit dem Fehlen von O wieder Schwierig-
keiten durch die Duktilität der eingesetzten Metalle in den Vordergrund. Zwar ist
die intermetallische Phase LiAl spröde; das Mahlverhalten ist trotzdem eher mit
dem eines duktilen Materials vergleichbar. Die binäre Legierung Al-Li kann ohne
den Zusatz von zusätzlichen Legierungselementen nicht in den amorphen Zustand
überführt werden. Daher ist zu überlegen, mit welchem Zusatzelement einerseits der
Mahlvorgang ohne starkes Anhaften des Pulvers vonstatten geht und andererseits
der amorphe Zustand erreicht wird. Ist es möglich, die Legierung Al43Li43Ni8Y6 auch
ohne das Vorhandensein nichtmetallischer Bestandteile zu amorphisieren, könnte im
Folgenden versucht werden, die Elemente Ni und Y in kleineren Anteilen zuzusetzen
bzw. nur eines der Elemente einzusetzen. Eventuell könnten auch andere Elemente
mit geringerer molarer Masse, wie z.B Sc oder Ti, als zusätzliche Legierungselemente
eingesetzt werden [137, 138].
Um das Anhaften des Pulvers dauerhaft zu unterbinden, könnten auch spröde
Zusatzstoffe, wie z.B. Carbide (Li2C2, Al4C3 oder SiC), in Pulverform zum Einsatz
kommen. Inwieweit diese während der Mahlung bestehen bleiben, muss untersucht
werden. Falls es zu einer Zersetzung kommt, wären die elementaren Komponenten
der Funktionaliät der Legierung nicht abträglich, da C ohnehin als Leitzusatz zuge-
mischt wird.
Weiterhin sollten Versuche durchgeführt werden, die Legierung Al43Li43Ni8Y6
bzw. andere Li-enthaltende Legierungen über ein Gasverdüsungsverfahren und da-
mit in größerem Maßstab herzustellen.
Der Nachweis des freien Volumens, welches im amorphen Atomgerüst nach der
Delithiierung verbleibt, soll mittels Positronenannihilationsspektroskopie (PAS) ge-
führt werden. Diese Methode erlaubt es, Aussagen über die Art und die Konzentra-
tion von Strukturdefekten (insbesondere von Leerstellen) zu treffen.
Die vorliegende Arbeit zeigt erstmals, dass die Problematik der Volumenände-
rungen interkristalliner Pulverelektroden während der Phasenübergänge durch den
Einsatz amorpher, prälithiierter Legierungen umgangen werden kann. Sowohl die
Beschaffenheit und die Größe als auch die Erzeugung bzw. die Entstehung des frei-
en Volumens bilden Schlüsselfaktoren, die zur Etablierung amorpher metallischer
Elektroden in Li-Ionen-Batterien führen können. Neben der Untersuchung der me-
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DSC Differential Scanning Calorimetry
EC Ethylcarbonat
EDX Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy
EZ Einheitszelle




PTC Positive Temperature Coefficient
REM Rasterelektronenmikroskopie










Berechnung der Raumerfüllung einer amorphen
Al-Legierung
Raumerfüllung einer kfz Al-Einheitszelle: Gitterparameter einer Al-EZ: aAl−EZ
= 405 pm → VAl−EZ = 66430125 pm3
Radius eines Al-Atoms: rAl−Atom = 143 pm → VAl−Atom = 12248889 pm3





Raumerfüllung einer amorphen Al-„Einheitszelle“ (eines Volumens der glei-
chen Größe): Die Dichte von kristallinem kfz-Al ist bekannt. Amorphes, reines
Al herzustellen, ist jedoch nicht möglich. Die Dichte von amorphen sowie kristalli-
sierten Al-basierten Legierungen ist durch die Messungen jedoch bekannt. Es wird
angenommen, dass das Dichteverhältnis zwischen amorphem und kristallinem Zu-





Tabelle 4.6 zeigt die mittels He-Pyknometrie bestimmten Dichten für die
Al-basierten Legierungen im amorphen und im kristallisierten Zustand. Unter











= 4, 481 · 10−23g
mkrist.EZ = Akrist.EZ ·mAl−Atom = 4 · 4, 481 · 10−23g = 17, 924 · 10−23g
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mamorpheEZ · V −1amorpheEZ
mkrist.EZ · V −1krist.EZ
VamorpheEZ und Vkrist.EZ beschreiben ein gleich großes Volumen und können daher
gekürzt werden. Die Masse der amorphen EZ beträgt:
17, 527 · 10−23g < mamorpheEZ < 17, 784 · 10−23g








0, 721 < Raumerfu¨llungamorpheEZ < 0, 731
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Al(µm) x x x
Al(nm) x x x
Al62,5Cu25Fe12,5 x x
Al86Ni8La6 x x x x x x




Al43Li43Y6Ni8-Stahl x x x x x x x
Al43Li43Y6Ni8-SiN x x x x x x x x
Al66Li34
Al55Li45
Al45Li55 x x x
Al35Li65 x x x
Al86Fe8La6 x x x







Al34Li43Fe13Si10 x x x x x x
Al39Li43Fe13Si5 x x x x x x
Al34Li43Fe13Si10+FeO x x x x x x
Al39Li43Fe13Si5+FeO x x x x x x
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